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1. Einleitung
Transparente leitfa¨hige Oxide (engl. transparent conducting oxides, TCOs) werden
unter anderem als Kontaktmaterialien fu¨r Du¨nnschichtsolarzellen, Leuchtdioden
und Flachbildschirme eingesetzt [1–5]. Daru¨ber hinaus werden TCOs als funktionel-
le Materialien in Gassensoren [6–8] sowie fu¨r transparente Wa¨rmeda¨mmschichten
[2, 9, 10] verwendet. Mit dem kommerziellen Erfolg der Du¨nnschichtphotovoltaik
und dem vielversprechenden Einsatz weißer organischer Leuchtdioden als hocheffi-
ziente Beleuchtungselemente gewinnen TCOs zunehmend an Bedeutung. Im Hin-
blick auf den weltweiten Energiebedarf und dem endlichen Angebot an konventio-
nellen Energietra¨gern wie Kohle, Erdo¨l oder Atomkraft ist zu erwarten, dass die
Bedeutung von alternativen Energiequellen und Konzepten zur Energieverbrauchs-
minimierung noch weiter zunehmen wird. TCOs liefern hierzu einen entscheidenden
Beitrag und besitzen daher ein technologisch und wissenschaftlich immens hohes
Potential.
Ein prima¨res Auswahlkriterium fu¨r den Einsatz von TCOs ist neben der opti-
schen Transparenz die elektrische Leitfa¨higkeit. Diese kann durch den gezielten
Einbau von Defekten maßgeblich beeinflusst werden. Die optischen und elektri-
schen Eigenschaften von TCOs sind vergleichsweise gut bekannt. Wesentlich fu¨r
die Funktion, insbesondere fu¨r (opto)elektronische Anwendungen wie Solarzellen
und Leuchtdioden, aber auch Gassensoren, sind daru¨ber hinaus die Oberfla¨chen
und Grenzfla¨chen der TCOs. Zu dieser Thematik existieren bis dato kaum Informa-
tionen, da eine Charakterisierung kontaminationsfreier Ober- bzw. Grenzfla¨chen,
wie sie auch in realen Bauteilen zum Einsatz kommen, nur unter hohem technologi-
schem Aufwand unter Ultrahochvakuum-Bedingungen erfolgen kann. Diesbezu¨glich
wurden im Fachgebiet Oberfla¨chenforschung der Technischen Universita¨t Darm-
stadt (TUD) bereits Untersuchungen an Zinkoxid (ZnO) und Aluminium-dotiertem
Zinkoxid (ZnO:Al) [11], sowie Indiumoxid (In2O3) und Zinn-dotiertem Indiumoxid
(engl. indium tin oxide, ITO) [12] durchgefu¨hrt, die zum Teil noch andauern.
Die beiden genannten Oxidmaterialien stellen zusammen mit Zinnoxid (SnO2) die
wichtigsten Vertreter der TCOs dar, welche die technologische Anwendung do-
minieren. Eine Dotierung von SnO2 zur Erho¨hung der elektrischen Leitfa¨higkeit
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erfolgt vorwiegend durch Fluor (SnO2:F) oder Antimon (SnO2:Sb). Im Vergleich
zu ZnO besitzt SnO2 eine deutlich ho¨here chemische und thermische Stabilita¨t
[13], was es z.B. fu¨r den Einsatz in CdTe-Du¨nnschichtsolarzellen attraktiv macht
[14–17], bei denen hohe Substrattemperaturen bei der Abscheidung der Absor-
berschicht erforderlich sind. Ein weiterer Vorteil von SnO2 gegenu¨ber dem zwei-
ten
”
Hauptkonkurrenten“ In2O3 ist der gegenu¨ber Indium wesentlich gu¨nstige-
re Preis von Zinn. Ein großer Nachteil von SnO2:F, das als hochleitfa¨hige Form
von SnO2 hauptsa¨chlich Verwendung findet, ist dessen vergleichsweise hohe Rau-
higkeit. Fu¨r manche Anwendungen, wie z.B. organische Leuchtdioden oder Dis-
plays, fu¨r die glatte Oberfla¨chen zur Vermeidung von Spannungsu¨berho¨hungen am
TCO/Halbleiter-Kontakt essentiell sind, sind zur Zeit verfu¨gbare Schichten aus
SnO2:F daher nicht geeignet. Daru¨ber hinaus sind Defektmechanismen, welche die
Dotierung in SnO2 begrenzen praktisch nicht untersucht.
Als Methode fu¨r die großtechnische Herstellung von Du¨nnschichtmaterialien wie
ZnO:Al bzw. ITO hat sich die Magnetron-Kathodenzersta¨ubung etabliert. Auf-
grund der Anwendungsna¨he und der vergleichsweise einfachen Implementierung in
eine bestehende Ultrahochvakuum-Pra¨parations- und Analyseeinheit (Integriertes
System) wurde in der vorliegenden Arbeit auf diese Methode bei der Herstellung
der TCO-Schichten zuru¨ckgegriffen.
Zur Untersuchung der Oberfla¨chen- und Grenzfla¨chen-, sowie Volumeneigenschaf-
ten verschiedener TCOs wurde ein Verbundprojekt der Technischen Universita¨t
Darmstadt mit der Northwestern University (NU) in Evanston (USA) ins Leben
gerufen. Die Vernetzung erfolgte dabei u¨ber das Materials World Network Pro-
gramm, wobei die Finanzierung seitens der TUD u¨ber die Deutsche Forschungsge-
meinschaft (DFG), seitens der NU durch die National Science Foundation (NSF),
sicher gestellt wurde. Ziel des Projektes war zum ersten Mal die systematische in
situ Untersuchung der Oberfla¨chen- und Grenzfla¨cheneigenschaften du¨nner TCO-
Schichten und deren Korrelation mit der Volumen-Defektstruktur. Das Fachgebiet
Oberfla¨chenforschung der TUD bietet diesbezu¨glich eine umfassende Expertise im
Hinblick auf die in situ Pra¨paration und Charakterisierung von Halbleiterober-
und -grenzfla¨chen. Demgegenu¨ber verfu¨gt der Projektpartner an der NU u¨ber
große Erfahrung in der Untersuchung von Volumeneigenschaften (Defektchemie)
von Oxidmaterialien. Seitens der TUD wurde die Untersuchung von undotierten
und dotierten SnO2 Schichten als Materialsystem der Wahl verfolgt. Im Zuge der
Kooperation zwischen TUD und NU wurden die elektronischen Volumeneigenschaf-
ten von undotierten und dotierten SnO2 Schichten wa¨hrend zweier mehrmonatiger
3Forschungsaufenthalte an der NU untersucht. Die Herstellung und Untersuchung
der Ober- und Grenzfla¨cheneigenschaften der Schichten erfolgten an der TUD. Das
hierbei gewonnene grundlegende Versta¨ndnis bezu¨glich der Zusammenha¨nge zwi-
schen Oberfla¨chen- und Volumeneigenschaften von SnO2 ero¨ffnet die Mo¨glichkeit
der systematischen Optimierung von realen Bauteilen und hat somit einen hohen
Anwendungsbezug. Daru¨ber hinaus wurden neue Fragestellungen im Laufe der Ar-
beit aufgeworfen, die gute Ansatzpunkte fu¨r weiterfu¨hrende Arbeiten bieten.
Zum ersten mal wurde fu¨r Zinnoxid so detailliert das Wechselspiel von Oberfla¨chen-
und Volumeneigenschaften untersucht. Dabei wurden neue fundamentale Erkennt-
nisse bezu¨glich des Sauerstoffeinbaus in Zinnoxid aus der Gasatmospha¨re gefunden,
der sowohl von der Terminierung der Oberfla¨che, wahrscheinlich aber auch von der
Lage des Ferminiveaus, abha¨ngt. Im Gegensatz zu ITO und ZnO:Al werden in do-
tiertem SnO2 keine intrinsischen kompensierenden Defekte (”
Killer-Defekte“) beob-
achtet. Durch die Kombination von volumen- und oberfla¨chenempfindlichen Metho-
den wurde eine Bandverbiegung an oxidierten Oberfla¨chen von Sb-dotiertem SnO2
eindeutig nachgewiesen. Die fu¨r SnO2 basierte chemische Gassensoren (Taguchi-
Sensoren) bedeutende Grenzfla¨che SnO2/Pt wurde mittels Photoemission unter-
sucht. Hierdurch konnte zum ersten mal ein elektronischer Sensibilisierungs-Effekt
von Pt auf SnO2 festgestellt werden.
Die Arbeit gliedert sich in zwei Teile: Im ersten Teil werden die materialwis-
senschaftlichen Grundlagen der Ober-, Grenzfla¨chen- sowie Volumeneigenschaften
der untersuchten TCO Schichten behandelt. Außerdem erfolgt eine Beschreibung
der apparativen und experimentellen Aspekte der Arbeit. Im zweiten Teil wer-
den die eigentlichen Ergebnisse dieser Arbeit vorgestellt und diskutiert. Zu Be-
ginn der entsprechenden Kapitel wird jeweils ein U¨berblick u¨ber den Stand des
Wissens bezu¨glich der in den Kapiteln adressierten Fragestellungen geliefert. Am
Ende der Kapitel werden die Ergebnisse zusammengefasst und, zum Teil im Zu-
sammenhang mit vorangegangen Ergebnissen, diskutiert. Als Themenschwerpunk-
te werden die Oberfla¨chen- und Volumeneigenschaften von undotierten und Sb-
dotierten SnO2 Schichten, hergestellt u¨ber Magnetron-Kathodenzersta¨ubung, un-
tersucht. Der zweite Themenkomplex behandelt die Charakterisierung der SnO2/Pt
Grenzfla¨che.

Teil I.
Grundlagen und Methodik

2. Halbleiter und Defekte
2.1. Elektronische Eigenschaften
Die Besetzung elektronischer Zusta¨nde innerhalb der Energieba¨nder eines Festko¨r-
pers ist entscheidend fu¨r dessen elektronische Eigenschaften. Voll besetzte Ba¨nder
aber auch vollkommen leere Ba¨nder tragen nicht zum Stromtransport bei. Der
Grund hierfu¨r ist, dass fu¨r den Transport von Ladungstra¨gern freie elektronische
Zusta¨nde existieren mu¨ssen, in die diese streuen ko¨nnen. Die Besetzungswahr-
scheinlichkeit elektronischer Zusta¨nde in Festko¨rpern wird mit Hilfe der Fermi-
Verteilungsfunktion beschrieben [18]:
f(E) =
1
1 + eE−EF/kBT
(2.1)
Die Ladungstra¨gerkonzentration von Elektronen (n) und Lo¨chern (p) kann mit
Hilfe der Fermi-Verteilungsfunktion wie folgt berechnet werden:
n =
∞∫
ELBM
NLB(E)f(E)dE p =
EVBM∫
−∞
NVB(E)(1− f(E))dE (2.2)
Hierbei stehen ELBM und EVBM fu¨r die Energie des Leitungsbandminimums (LBM)
bzw. Valenzbandmaximums (VBM). NLB und NVB stehen fu¨r die effektiven Zu-
standsdichten im Leitungs- bzw. Valenzband.
Fu¨r einen nicht entarteten Halbleiter, bei dem die Energiedifferenz zwischen Fermi-
niveau und Leitungsband- bzw. Valenzbandkante mehr als∼3kBT betra¨gt, kann die
Fermi-Verteilungsfunktion f(E) durch eine Boltzmann-Verteilung angena¨hert wer-
den. Damit ergibt sich fu¨r die Ladungstra¨gerkonzentration von nicht-entarteten
Halbleitern:
n ≈ NLB · e−(ELB−EF)/kT p ≈ NVB · e−(EF−EVB)/kT (2.3)
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wobei NLB, NVB gegeben sind durch:
NVB,LB = 2 ·
(
2pim∗h,ekBT
h2
)3/2
(2.4)
mit m∗e und m
∗
h als die effektiven Massen der Elektronen bzw. Lo¨cher.
Im Falle von entarteten Halbleitern ist die Na¨herung der Fermi-Verteilungsfunktion
nicht zula¨ssig. Dann muss Gleichung 2.2 unter Beru¨cksichtigung der Bandstruktur
des Halbleiters numerisch berechnet werden.
Die Ladungstra¨gerkonzentration n bzw. p, welche direkt von der Lage des Fermi-
niveaus im Halbleiter abha¨ngt, bestimmt zusammen mit der Ladungstra¨gerbeweg-
lichkeit µ die elektrische Leitfa¨higkeit eines Materials nach:
σ = n · q · µe + p · q · µh (2.5)
mit der Ladung q als Proportionalita¨tskonstanten. Gleichung 2.5 gilt im u¨brigen
auch fu¨r den Stromtransport u¨ber Ionenleitung. Bei gemischt-leitenden Materialien
addieren sich die verschiedenen Leitfa¨higkeitsbeitra¨ge zu einer Gesamtleitfa¨higkeit.
Bei vielen Materialien dominiert jedoch ein Leitungsprozess.
2.2. Dotierung
Fu¨r die Anwendung in (opto-)elektronischen Bauteilen reicht die intrinsische La-
dungstra¨gerkonzentration von Halbleitern in der Regel nicht aus. Durch eine Dotie-
rung des Halbleiters werden zusa¨tzliche Defekte in das Kristallgitter eingebracht,
wodurch sich eine Erho¨hung der Ladungstra¨gerkonzentration erzielen la¨sst. Ein
klassisches Beispiel ist die Dotierung des Elementhalbleiters Silizium, der u¨ber ei-
ne 4-wertige Matrix verfu¨gt. Durch Dotierung mit einem 3-wertigen Element (z.B.
Bor) werden Si-Pla¨tze teilweise durch 3-wertige Atome ersetzt. Dadurch werden
zusa¨tzliche Elektronenleerstellen (Lo¨cher) geschaffen (p-Dotierung). Diese zusa¨tzli-
chen Zusta¨nde werden als Akzeptor-Zusta¨nde bezeichnet. Entsprechend wird durch
die Dotierung mit einem 5-wertigen Element (z.B. Phosphor) die Anzahl von Elek-
tronen im Kristall erho¨ht (n-Dotierung). Die dabei entstehenden Zusta¨nde hei-
ßen Donator-Zusta¨nde. Die durch die Dotierung zusa¨tzlich eingebrachten Ladungs-
tra¨ger sind in der Regel nur schwach an ihre Atome gebunden und ko¨nnen leicht
an das Wirtsgitter abgegeben werden.
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Die Position des Ferminiveaus wird durch die Ladungsneutralita¨t im Inneren eines
Festko¨rpers bestimmt, die im Allgemeinen wie folgt angegeben wird:
n +
∑
i
N−A,i = p +
∑
i
N+D,i (2.6)
Hierbei stehen N−A fu¨r die Konzentration mit Elektronen besetzter negativ gela-
dener Akzeptoren und N+D fu¨r die Konzentration unbesetzter positiver Donatoren.
Durch eine n-Dotierung wird das Ferminiveau in Richtung des Leitungsbandmini-
mum, durch eine p-Dotierung in Richtung des Valenzbandmaximum, verschoben.
Dadurch vera¨ndert sich die Konzentration freier Ladungstra¨ger im Halbleiter.
2.3. Thermodynamik und Kinetik von Punktdefekten
Die Thermodynamik und Kinetik von Punktdefekten ist essentiell fu¨r das Versta¨nd-
nis der elektronischen und elektrischen Eigenschaften von halbleitenden Materiali-
en. Neben extrinsischen Defekten (vorsa¨tzliche Dotierung) spielen, gerade bei Ver-
bindungshalbleitern wie transparenten leitfa¨higen Oxiden, auch intrinsische Defek-
te eine bedeutende Rolle. In diesem Abschnitt werden einige grundlegenden Aspek-
te bezu¨glich der Thermodynamik und Kinetik von Punktdefekten eingefu¨hrt. Fu¨r
tiefergehende Informationen sei auf die einschla¨gige Literatur, z.B. die Bu¨cher von
Maier [19], Barsoum [20], sowie Schmalzried [21], verwiesen.
2.3.1. Kro¨ger-Vink-Notation
Die Zuordnung von Defekten erfolgt u¨blicherweise in der sogenannten Kro¨ger-Vink-
Notation [19]. Diese hat die allgemeine Form Hauptsymbolrel.LadungPlatz . Das Haupt-
symbol bezeichnet das chemische Element, wobei eine Leerstelle durch V (engl.
vacancy) symbolisiert wird. Der untere Index gibt den (regula¨ren) Gitterplatz an,
Zwischengitterpla¨tze werden durch ‘i’ (engl. interstitial) gekennzeichnet. Der obere
Index steht fu¨r die Ladung des Defekts bezogen auf die Ladung des regula¨ren Git-
terplatzes. Hierbei wird eine positive Ladung durch ‘•’, eine negative durch ‘′’, dar-
gestellt. Neutrale Defekte werden mit ‘x’ symbolisiert, wobei der obere Index auch
gelegentlich weg gelassen wird. Ein regula¨res Element auf einem regula¨ren Gitter-
platz tra¨gt keine Ladung in der Kro¨ger-Vink-Notation. Zum besseren Versta¨ndnis
sollen im Folgenden einige Defekte am Beispiel von SnO2 in der Kro¨ger-Vink-
Notation genannt werden:
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• SnxSn bezeichnet ein Zinn (Ion) auf einem Zinn-Gitterplatz. Ob das kovalente
oder ionische Modell zur Beschreibung der chemischen Bindung im Festko¨rper
verwendet wird, spielt keine Rolle.
• Sn••••i bezeichnet ein 4-fach positiv geladenes Sn-Kation auf einem Zwischen-
gitterplatz.
• V••O bezeichnet eine 2-fach positiv geladene Sauerstoﬄeerstelle (formal bindet
Sauerstoff im Kristallgitter zwei Elektronen, die nun zusammen mit dem
Sauerstoff fehlen).
• O′′i bezeichnet ein Sauerstoff-Anion auf einem Zwischengitterplatz.
• OxO bezeichnet ein Sauerstoff-Anion auf einem regula¨ren Sauerstoff-Platz.
• V′′′′Sn bezeichnet eine 4-fach negativ geladene Zinn-Leerstelle.
• Sb•Sn bezeichnet ein einfach positiv geladenes Antimon-Fremdatom auf einem
regula¨ren Zinn-Gitterplatz (5-wertiges Element auf 4-wertigem Gitterplatz).
Welchen Ladungszustand Defekte in einem Festko¨rper tatsa¨chlich einnehmen ha¨ngt
von der Lage des Defektniveaus und der Fermienergie ab. Befindet sich das Fermi-
niveau oberhalb des Defektnivaus eines Donator-Defekts, so ist dieser mit Elektro-
nen besetzt und damit elektrisch neutral. Sobald das Ferminiveau unterhalb des
Donator-Defektniveaus zu liegen kommt, ist der Donator unbesetzt und damit po-
sitiv geladen. Entsprechend ist ein unbesetzter Akzeptor-Defekt elektrisch neutral
und im besetzten Zustand bei ho¨herer Fermienergie im Vergleich zum Defektniveau
negativ geladen.
2.3.2. Defektbildungsenthalpien
Die Bildungsenthalpie von Punktdefekten wird im Allgemeinen von den chemischen
Potentialen µ der Komponenten und dem Ferminiveau EF (strenggenommen vom
elektrochemischen Potential η) bestimmt. Das chemische Potential µk der Spezies
k ha¨ngt gema¨ß [22]:
µk = µ
0
k +RT ln pk (2.7)
von der Temperatur T und dem Partialdruck pk ab. µ
0
k bezeichnet dabei das che-
mische Potential der Spezies k bei Standardbedingungen. In der Regel werden
Raumtemperatur (298,15K) und 1 bar Druck als Standardbedingungen angese-
hen. In Abbildung 2.1 ist die Druckabha¨ngigkeit des chemischen Potentials von
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Abbildung 2.1: Abha¨ngigkeit
des chemischen Potentials von
Sauerstoff µ(O) vom Sauerstoff-
partialdruck pO2 fu¨r verschiedene
Temperaturen.
Sauerstoff in Abha¨ngigkeit des Drucks fu¨r verschiedene Temperaturen dargestellt.
Zur Berechnung des chemischen Potentials des Sauerstoffs wurden die molaren
freien Standardbildungsenthalpien von O2(g) aus [19] verwendet. Mit steigender
Temperatur verringert sich das chemische Potential des Sauerstoffs deutlich, d.h.
bei gleichem Sauerstoffpartialdruck wirken ho¨here Temperaturen reduzierender als
niedrigere Temperaturen.
Die Bildungsenthalpie ∆H
(D,q)
f eines Defekts D mit der Ladung q in einem Wirts-
kristall W la¨sst sich wie folgt beschreiben [23]:
∆H
(D,q)
f = E
def
W − EperfW + nD(µD − µW) +
q
e
(EF − ED) (2.8)
wobei EdefW -E
perf
W fu¨r den Unterschied der Gesamtenergie zwischen dem perfekten,
ungesto¨rten und dem gesto¨rten Festko¨rper mit Defekt steht. Dieser Term beschreibt
also die Energie, die no¨tig ist, um einen ungeladenen Defekt in den Festko¨rper ein-
zubringen. Ein formales Bild hierfu¨r wa¨re das Brechen von kovalenten Bindungen
durch das Entfernen eines Atoms aus dem Kristallgitter. µD und µW stehen fu¨r
das chemische Potential des Defekts und des Wirts, nD fu¨r die Anzahl von Defek-
ten. Fu¨r TCOs hat das chemische Potential von Sauerstoff eine große Bedeutung.
Dieses wird durch die Bedingungen wa¨hrend der Herstellung (Druck, Temperatur)
vorgegeben. Im Falle eines geladenen Defekts, kommt ein zusa¨tzlicher Energie-
term hinzu. In Abbildung 2.2 ist dies fu¨r einen Donator-Defekt schematisch dar-
gestellt. Je nach relativer Lage von Defektniveau ED und EF kann beispielsweise
die Bildungsenthalpie des geladenen Defekts durch Abgabe von Ladungen an den
Fermi-See des Halbleiters verringert werden. Die Steigung von ∆H
(D,q)
f gegen EF
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Abbildung 2.2.: Schematische Darstellung des Verlaufs der Bildungsenthalpie
∆Hf eines Donator-Defekts D in Abha¨ngigkeit der Fermienergie EF. Je nach Fer-
mienergie ist der Defekt ionisiert (positiv geladen) oder besetzt (neutral). Die
Bildungsenthalpie des neutralen Defekts ha¨ngt dann nicht mehr von der Fermi-
energie ab. Nebenstehend ist das zugeho¨rige Energiediagramm des Halbleiters
mit Defektniveau ED schematisch dargestellt.
ist hierbei proportional zur Ladung des Defekts. Sobald das Ferminiveau oberhalb
des Defektniveaus zu liegen kommt, wird dieses besetzt, und somit neutral. Die
Bildungsenthalpie des Defekts ist dann nicht mehr von der Fermienergie abha¨ngig.
Die Ionisation des Donator-Defekts fu¨hrt zu einer Anhebung des Ferminiveaus.
Je mehr Donatoren in den Halbleiter eingebracht werden, desto ho¨her steigt das
Ferminiveau, bis eine Ionisation der Donatoren nicht mehr stattfindet (EF=ED).
Das Einbringen zusa¨tzlicher Donatoren fu¨hrt dann zu keiner weiteren Erho¨hung
des Ferminiveaus und der freien Elektronenkonzentration. Eine entsprechende Be-
trachtung gilt auch fu¨r p-leitende Halbleiter und Akzeptor-Niveaus.
2.3.3. Dotiergrenzen
Fu¨r dotierte Halbleiter verkompliziert sich das in Abschnitt 2.3.2 fu¨r undotierte
Halbleiter beschriebene Bild etwas, da hier extrinsische Defektniveaus und intrin-
sische kompensierenden Defekte eine Rolle spielen ko¨nnen. Das pinning Niveau
ergibt sich dann aus einem Wechselspiel verschiedener intrinsischer und extrinsi-
scher Defekte [23].
Eines der am besten untersuchten TCOs ist ZnO, fu¨r das durch die Dotierung mit
Al hohe elektrische Leitfa¨higkeiten erzielt werden ko¨nnen [24]. In Abbildung 2.3
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Abbildung 2.3.: Berechnete Bildungsenthalpien verschiedener Defekte in ZnO
in Abha¨ngigkeit der Ferminiveau-Position nach Erhart et al. [25]. Die Berech-
nungen gelten fu¨r stark reduzierende (links) und stark oxidierende (rechts) Be-
dingungen.
sind die Bildungsenthalpien verschiedener Defekte in ZnO in Abha¨ngigkeit des Fer-
miniveaus unter stark reduzierenden (zinc-rich) und stark oxidierenden (oxygen-
rich) Bedingungen dargestellt. Fu¨r die Donator-Sto¨rstelle VO wird in der geladenen
Form, wie im vorigen Kapitel bereits gezeigt, eine Abnahme der Bildungsenthalpie
mit sinkendem Ferminiveau beobachtet. Akzeptor-Sto¨rstellen wie z.B. VZn zeigen
einen entgegengesetzten Verlauf. In Abbildung 2.3 wird der Einfluss des chemischen
Potentials des Sauerstoffs deutlich (vgl. Gleichung 2.8). Unter reduzierenden Be-
dingungen ist in ZnO die Bildung von VO begu¨nstigt, wa¨hrend unter oxidierenden
Bedingungen eine wesentlich ho¨here Bildungsenthalpie vorliegt. Umgekehrt verha¨lt
es sich fu¨r Akzeptor-Defekte (z.B. VZn). Der Unterschied zwischen dem Verlauf der
Defektbildungsenthalpien beider Diagramme entspricht gerade der Bildungsenthal-
pie von ZnO (Stabilita¨tsbereich von ZnO darf nicht unterschritten werden).
Durch gezieltes Dotieren von ZnO mit Al kann das Ferminiveau angehoben wer-
den. Jedoch wird ab einem bestimmten Punkt die Bildung von Akzeptor-Defekten
erfolgen, da deren Bildungsenthalpie mit steigender Fermienergie abnimmt. Sobald
die Bildungsenthalpie dieser kompensierenden Defekte negativ wird ist eine weite-
re Erho¨hung der Fermienergie durch zusa¨tzliche Dotanden nicht mehr mo¨glich. Im
Falle von dotiertem ZnO ist der vorherrschende kompensierende Defekt die Zink-
Leerstelle VZn. Da die Bildungsenthalpie der kompensierenden Defekte stark vom
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chemischen Potential des Sauerstoffs abha¨ngig ist, liegen die maximal erreichba-
ren Ferminiveau-Positionen unter reduzierenden Bedingungen deutlich ho¨her als
unter oxidierenden Bedingungen. Vergleichbare Mechanismen sind auch fu¨r andere
dotierte TCOs bekannt [26–30].
2.4. Diffusion
Der Platzwechsel von Atomen (Ionen) und Defekten in einem Festko¨rper wird als
Diffusion bezeichnet.1 Prinzipiell werden drei verschiedene Arten von Diffusions-
prozessen unterschieden, die schematisch in Abbildung 2.4 dargestellt sind. Im
Leerstellenmechanismus bewegen sich Atome durch das Gitter des Festko¨rpers in-
dem sie u¨ber unbesetzte Pla¨tze (Leerstellen) laufen. Im Zwischengittermechanis-
mus bewegen sich Atome (Ionen) durch das Zwischengitter, was eine kooperative
Bewegung benachbarter Atome (Ionen) auf regula¨ren Gitterpla¨tzen erfordert. Der
dritte Prozess wird im Englischen als interstitialcy Mechanismus bezeichnet, der
die kooperative Bewegung von Atomen (Ionen) im Zwischengitter zur Grundla-
ge hat. Fu¨r alle Diffusionsprozesse muss eine sogenannte Migrationsbarriere ∆H∗m
u¨berwunden werden.
Bevor die atomistische Betrachtung der Diffusion in einem Festko¨rper vorgestellt
wird, soll die nachfolgende Aufza¨hlung eine kurze U¨bersicht u¨ber die zahlreichen
in der Literatur gebra¨uchlichen makroskopischen und mikroskopischen Diffusions-
koeffizienten geben (nach Barsoum [20]):
• Selbst-Diffusion Dion: Beschreibt den Platzwechsel von Atomen (Ionen) in
einem Festko¨rper ohne treibende Kraft. Da die Atome im Allgemeinen nicht
unterscheidbar sind, ist diese nur schwer zu quantifizieren.
• Tracer-Diffusion D∗tr: Bewegung von radioaktiven bzw. markierten Atomen
in einer Matrix. Die Tracer-Diffusion ist u¨ber den Korrelations-Koeffizienten
fcor mit der Selbst-Diffusion verknu¨pft: Dion=fcorD
∗
tr.
• Defekt-Diffusion Ddef : Beschreibt die Bewegung von Defekten (z.B. Dotan-
den) in einem Festko¨rper. Es gilt: Dion=ΛDdef . Hierbei bezeichnet Λ den
Anteil von verfu¨gbaren Pla¨tzen, auf die das diffundierende Atom bzw. Ion
springen kann.
1Auch Elektronen und Lo¨cher ko¨nnen diffundieren. Hier wird nur die ”einfache“ Diffusion von
Atomen bzw. Ionen beschrieben.
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Abbildung 2.4.: Diffusionsprozesse: (a) Leerstellen-Mechanismus, (b) intersti-
tiell, (c) interstitialcy. Der Verlauf der potentiellen Energie mit der Migrations-
barriere ∆H∗m ist in (d) gezeigt (nach Barsoum [20]).
• Chemische Diffusion Dδ: Formal definiert als Fluss Ji der Spezies i in einem
Konzentrationsgradienten dci/dx:
Dδ = − Ji
dci/dx
Dδ ist eine pha¨nomenologische Diffusionskonstante, welche die Rate eines
bestimmten (makroskopisch messbaren) Diffusionsprozesses beschreibt. Um
daraus eine Aussage u¨ber die grundlegenden Transportvorga¨nge treffen zu
ko¨nnen, mu¨ssen die genauen dahinter stehenden Mechanismen (z.B. Defekt-
struktur) bekannt sein. Fu¨r geladene Spezies muss außerdem noch das elek-
trische Feld (Gradient im elektrischen Potential) beru¨cksichtigt werden. All-
gemein wird daher die Triebkraft fu¨r die Diffusion durch den Gradienten
des elektrochemischen Potentials ausgedru¨ckt, der elektrische Feldanteile und
Gradienten im chemischen Potential (bzw. Konzentration) beinhaltet.
• Ambipolare Diffusion Dambi: Ist ein spezieller Fall der chemischen Diffusion
und tra¨gt der Tatsache Geltung, dass in ionischen Festko¨rpern die Flu¨sse
von Ionen und Defekten (auch Elektronen und Lo¨chern) aus Gru¨nden der
Ladungsneutralita¨t gekoppelt sind. Ein klassisches Beispiel hierfu¨r ist die
Oxidation eines Metalls.
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• Interdiffusion DAB: Beschreibt die Interdiffusion von Ionen (in der Regel aus-
gehend von einer Phasengrenze).
2.4.1. Atomistische Betrachtung der Diffusion
Die Beschreibung der Diffusion in diesem und dem na¨chsten Abschnitt erfolgt
aufbauend auf [20]. Die fundamentale Beziehung zwischen dem Selbst-Diffusions-
koeffizienten D eines Atoms oder Ions und dem dahinter stehenden atomistischen
Prozess wird ausgedru¨ckt durch:
D = αΩλ2 (2.9)
mit Ω als Frequenz erfolgreicher Spru¨nge, λ als elementare Sprungla¨nge (etwa ein
Atomabstand) und dem Geometriefaktor α, der von der Kristallstruktur des be-
trachteten Festko¨rpers abha¨ngt.
Die Frequenz Ω ergibt sich aus dem Produkt der Anlauf-Frequenz des Atoms fu¨r
einen Sprung ν und der Wahrscheinlichkeit, dass der Zielplatz unbesetzt ist θ:
Ω = νθ (2.10)
Die Diffusion ist also von der Temperatur (thermische Energie) und der Sto¨chio-
metrie (beeinflusst u¨ber Atmospha¨re) des Festko¨rpers abha¨ngig.
Der Platzwechsel eines Atoms erfordert das Brechen von Bindungen und das
”
Vor-
beidra¨ngen“ an benachbarten Atomen (kooperative Bewegung), wie in Abbildung
2.4 schematisch dargestellt. Dieser Prozess erfordert eine Aktivierungsenthalpie
∆H∗m, die in der Regel wesentlich ho¨her ist als die mittlere thermische Energie.
Damit ergibt sich fu¨r die Sprungfrequenz ν eine thermische Aktivierung, die durch
die Boltzmann-Statistik ausgedru¨ckt wird:
ν = ν0exp
(
−∆H
∗
m
kT
)
(2.11)
ν0 beschreibt die Grundschwingung der Atome und liegt in der Gro¨ßenordnung von
1013 s−1.
Die Wahrscheinlichkeit, dass ein Zielplatz unbesetzt ist, ha¨ngt von der Art der
diffundierenden Spezies ab. Fu¨r die Diffusion von Leerstellen oder interstitiellen
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Spezies (Atome oder Ionen) wird der Zielplatz, bei nicht zu hohen Defektkonzen-
trationen, mit hoher Wahrscheinlichkeit nicht ebenfalls mit einem Defekt besetzt
sein, so dass θ≈1 erfu¨llt ist. Damit gilt fu¨r die Diffusionskonstante der interstitiellen
Spezies:
Dint = αintλ
2ν0exp
(
−∆H
∗
m,int
kT
)
(2.12)
Bei der Betrachtung der Diffusion von Leerstellen a¨ndert sich das Bild leicht. Genau
genommen diffundieren na¨mlich nicht die Leerstellen, sondern deren Nachbarn, die
auf den Zielpla¨tzen sitzen. Die Wahrscheinlichkeit fu¨r einen erfolgreichen Sprung
erho¨ht sich dadurch um die Zahl der Nachbarn ζ, da sich die Leerstelle bewegt,
sobald einer der Nachbaratome (-ionen) u¨ber ausreichend Energie fu¨r einen Platz-
wechsel verfu¨gt.
Dvac = ζαλ
2ν0exp
(
−∆H
∗
m
kT
)
(2.13)
Fu¨r die Beschreibung der Diffusion der regula¨ren Spezies (Atome oder Ionen) gilt
θ¿1, da die meisten Atome (Ionen) ebenfalls von anderen Atomen (Ionen) umge-
ben sind. Die Wahrscheinlichkeit fu¨r einen freien Nachbarplatz ergibt sich somit
aus der Konzentration von Defekten Λ. Im Falle des Leerstellenmechanismus folgt
damit fu¨r die Frequenz erfolgreicher Spru¨nge von Atomen (Ionen):
Ω = θνvac = Λζν0exp
(
−∆H
∗
m
kT
)
(2.14)
Der Faktor ζ taucht hier wieder auf, da die Wahrscheinlichkeit, dass ein Nachbar-
platz unbesetzt ist, um ζ erho¨ht ist. Damit gilt fu¨r den Diffusionskoeffizienten der
regula¨ren Spezies:
Dion = αλ
2Λζν0exp
(
−∆H
∗
m
kT
)
(2.15)
Der Vergleich von Gleichung 2.13 und 2.15 liefert:
Dion = ΛDvac (2.16)
Da Λ¿1 folgt Dion¿Dvac. Fu¨r kleine Defektkonzentrationen gilt Λ≈cvac/cion und
somit:
Dioncion = Dvaccvac (2.17)
Physikalisch bedeutet das, dass Defekte (hier Leerstellen), aufgrund ihres ho¨heren
Diffusionskoeffizienten, wesentlich o¨fter ihren Platz wechseln ko¨nnen, jedoch ist
ihre Anzahl viel geringer als die der regula¨ren Spezies (Atome oder Ionen).
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In der bisherigen Betrachtung der Diffusion wurden Entropiea¨nderungen vernach-
la¨ssigt. Die Schwingungsentropie der benachbarten Atome (Ionen) wird sich jedoch
auch a¨ndern, wenn ein diffundierendes Atom (Ion) diese wa¨hrend des Platzwechsel
anregt. Wie bei der Defektbildung muss daher auch bei der Diffusion die A¨nderung
der Entropie beru¨cksichtigt werden, so dass im Allgemeinen gilt:
Dion = αλ
2Λζν0exp
(
−∆G
∗
m
kT
)
(2.18)
mit
∆G∗m = ∆H
∗
m − T∆S∗m (2.19)
Die Entropiea¨nderung ∆H∗m wird ausgedru¨ckt durch:
∆S∗m ≈ kln
( ν
ν ′
)
(2.20)
wobei ν und ν ′ die Schwingungsfrequenz der Atome (Ionen) in ihrem Grund-
bzw. angeregten Zustand beschreiben. Fu¨r die Diffusion der regula¨ren Spezies folgt
schlussendlich:
Dion = αλ
2Λζν0exp
(
∆S∗m
k
)
exp
(
−∆H
∗
m
kT
)
= D0exp
(
−EA
kT
)
(2.21)
Dies ist der bekannte Boltzmann-Ausdruck, der die allgemeine thermische Akti-
vierung der Diffusion (nicht nur der ungerichteten Selbst-Diffusion) mit der Akti-
vierungsenergie EA beschreibt. Der pra¨exponentielle Faktor D0 wird dabei in der
Regel als temperaturunabha¨ngig angenommen.
2.4.2. Gerichtete Diffusion
Bisher wurde die Diffusion (genauer Selbst-Diffusion) als rein statistischer Prozess
behandelt. Die Selbst-Diffusion ist jedoch von keinem praktischen Nutzen, da die
Atome in der Regel nicht unterscheidbar sind, und somit keine A¨nderungen der
Materialeigenschaften auftreten.
In inhomogenen Festko¨rpern treten jedoch Gradienten im chemischen, elektrischen
bzw. elektrochemischen Potential auf. Der Einfachheit halber wird im Folgenden
nur auf die Diffusion im Gradienten des chemischen Potentials in einer Dimensi-
on eingegangen. In dieser Situation diffundieren Ionen (Atome) aus Gebieten mit
hohem chemischen Potential zu Gebieten mit niedrigem chemischen Potential (Mi-
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Abbildung 2.5.: Schematische Darstellung der Diffusion in einem Gradienten
des chemischen Potentials (na¨here Erkla¨rung s. Text, nach Barsoum [20]).
nimierung der Freien Enthalpie G). Die Diffusion ist nun nicht mehr rein statistisch,
sondern tritt gerichtet auf, wie in Abbildung 2.5 veranschaulicht.
Der Gradient im chemischen Potential ist gegeben durch:
f =
Ξ
λ
= − 1
NA
dµ
dx
(2.22)
mit NA als Avogadro-Konstante.
Die Energiebarriere fu¨r einen Sprung in Richtung des Gradienten (in Richtung ge-
ringerer Freier Enthalpie) wird somit erniedrigt, die in die entgegengesetzte Rich-
tung erho¨ht. Fu¨r die Netto-Sprungrate gilt dann:
νnet = νvor − νrueck
= Λαζν0
{
exp
(
−∆G
∗
m
kT
)
− exp
(
−∆G
∗
m + Ξ
kT
)}
= Λαζν0 exp
(
−∆G
∗
m
kT
){
1− exp
(
− Ξ
kT
)}
(2.23)
Im Allgemeinen ist Ξ¿kT, so dass der Exponentialterm exp(−Ξ/kT) durch
1−Ξ/kT gena¨hert werden kann, wodurch sich Gleichung 2.23 vereinfacht zu:
νnet = Λαζν0
(
Ξ
kT
)
exp
(
−∆G
∗
m
kT
)
(2.24)
Die mittlere Driftgeschwindigkeit der Ionen (Atome) ist definiert als vdrift=νnetλ,
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woraus mit Gleichung 2.22 und 2.24 folgt:
vdrift = λνnet =
λ2Λαζν0
kT
exp
(
−∆G
∗
m
kT
)
· f (2.25)
Die resultierende Ionen(Teichen)flussdichte ergibt sich aus der Konzentration der
Ionen (Atome) multipliziert mit der Driftgeschwindigkeit:
Jion = cionvdrift =
cion
kT
{
λ2Λαζν0exp
(
−∆G
∗
m
kT
)}
· f (2.26)
Der Ausdruck in den geschwungenen Klammern entspricht gerade Dion (vgl. Glei-
chung 2.18), so dass folgt:
Jion =
cionDion
kT
· f (2.27)
Die Konzentrationsabha¨ngigkeit des chemischen Potentials wird, unter Verwen-
dung des Aktivita¨ts-Koeffizienten γ, ausgedru¨ckt durch:
µ = µ0 +RT ln a = µ0 +RT ln cγ (2.28)
Einsetzen in Gleichung 2.22 liefert:
f = − 1
NA
dµ
dx
= −RT
NA
(
d ln c
dx
+
d ln γ
dx
)
= −kT
(
1
c
dc
dx
+
1
γ
dγ
dx
)
(2.29)
Fu¨r nicht zu große Konzentrationen (ideale Lo¨sungen) ist γ konstant. Hierfu¨r folgt
durch Einsetzen von Gleichung 2.29 in 2.27:
Jion = −Diondcion
dx
(2.30)
Dieser Ausdruck ist das erste Fick’sche Gesetz, das allgemein den Teilchenstrom
in einem Konzentrationsgradienten mit dem Diffusionskoeffizienten verknu¨pft.
2.4.3. Weitere Aspekte der Diffusion
Von Interesse in der Materialwissenschaft ist die gerichtete Diffusion in einem Gra-
dienten des chemischen, elektrischen bzw. elektrochemischen Potentials, da hierbei
beispielsweise A¨nderungen der Zusammensetzung oder der Mikrostruktur auftre-
ten, welche die Materialeigenschaften deutlich beeinflussen ko¨nnen. In diesem Zu-
sammenhang wurde im vorigen Abschnitt das erste Fick’sche Gesetz (s. Gleichung
2.30) hergeleitet. Allgemein findet die Diffusion jedoch dreidimensional und nicht
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nur in einer Richtung statt. Der Diffusionskoeffizient ist daher im Allgemeinen ein
Tensor, dessen Form vom betrachteten Kristallsystem abha¨ngt. Nur in isotropen
Medien ist der Diffusionskoeffizient strenggenommen ein Skalar. Fu¨r viele Materia-
lien kann das Diffusionsverhalten jedoch mit guter Na¨herung als isotrop angesehen
werden, so dass in der Literatur gewo¨hnlich skalare Diffusionkoeffizienten angege-
ben werden.
Bisher wurde die Diffusion als zeitlich unvera¨nderlich angesehen. In der Realita¨t
wird sich jedoch der Konzentrationsgradient im Festko¨rper, d.h. die Triebkraft fu¨r
die Diffusion, a¨ndern. Zur Beschreibung der Konzentrationsprofile c(x,t) dient das
zweite Fick’sche Gesetz:
∂c(x, t)
∂t
= D
∂2c(x, t)
∂x2
(2.31)
Das zweite Fick’sche Gesetz kann genutzt werden, um die Diffusionskoeffizienten
von Materialien mit verschiedenen Methoden zu bestimmen. Die Lo¨sung dieser
Partialgleichung ha¨ngt dabei von den Randbedingungen ab. In Abschnitt 5.3.2 ist
die Vorgehensweise zur Bestimmung des chemischen Diffusionskoeffizienten mit-
tels elektrischer Relaxationsmessungen fu¨r die in dieser Arbeit verwendeten Du¨nn-
schicht-Geometrie hergeleitet.

3. Halbleiteroberfla¨chen und -grenzfla¨chen
Halbleiterober- und -grenzfla¨chen spielen in praktisch allen Halbleiter-Bauelemen-
ten eine entscheidende Rolle [31]. Durch die Beeinflussung der Ober- bzw. Grenz-
fla¨cheneigenschaften kann eine gezielte Abstimmung der Bauteileigenschaften erfol-
gen (
”
Grenzfla¨chen-Engineering“). In dieser Arbeit werden die Oberfla¨chenpoten-
tiale Magnetron-kathodenzersta¨ubter SnO2 und Sb-dotierter SnO2 Schichten unter-
sucht. Außerdem erfolgt eine Charakterisierung der Halbleiter/Metall-Grenzfla¨che
SnO2/Pt. Von besonderer Bedeutung ist hier die Schottky-Barriere fu¨r Elektronen
ΦB.
In der Literatur existieren eine Vielzahl theoretischer Beschreibungen und experi-
menteller Ergebnisse bezu¨glich der Ober- und Grenzfla¨cheneigenschaften von Halb-
leitern, die in U¨bersichtswerken wie z.B. [31–33] aufgefu¨hrt sind. Im Folgenden wird
daher nur auf die wesentlichen Grundlagen eingegangen, die zum Versta¨ndnis der
untersuchten Ober- und Grenzfla¨cheneigenschaften unabdingbar sind.
3.1. Oberfla¨chenpotentiale
Die wichtigsten Oberfla¨chenpotentiale sind in Abbildung 3.1 dargestellt. Die Aus-
trittsarbeit Φ eines Materials ist durch den Abstand zwischen Ferminiveau EF und
Vakuumniveau EVak gegeben. Als Vakuumniveau ist die Energie definiert, die ein
Elektron aufweist, wenn es sich unendlich weit entfernt vom Einfluss des Kristall-
potentials eines Festko¨rpers befindet. Die Energie, die frei wird, wenn ein Elektron
aus dem Vakuumniveau in den ho¨chsten unbesetzten Zustand eines Festko¨rpers ein-
gebracht wird, wird als Elektronenaffinita¨t χ bezeichnet. Das Ionisationspotential
IP entspricht der Energie, die aufgebracht werden muss, um ein Elektron aus dem
ho¨chsten besetzten Zustand eines Festko¨rpers in das Vakuumniveau anzuregen.
Fu¨r ein Metall fallen Elektronenaffinita¨t, Austrittsarbeit und Ionisationspotential
in sehr guter Na¨herung zusammen. Die elektronischen Zusta¨nde, die die jeweili-
gen Potentiale beschreiben, unterscheiden sich hier nur sehr wenig. Fu¨r ein Me-
tall ist die Austrittsarbeit eine Materialkenngro¨ße. In Halbleitern hingegen ist die
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Abbildung 3.1.: Oberfla¨chenpotentiale in einem Metall, homogenen Halbleiter
und Halbleiter mit Bandverbiegung.
Austrittsarbeit von der Dotierung abha¨ngig. Außerdem ko¨nnen Bandverbiegungen
durch Oberfla¨chenzusta¨nde ebenfalls zu einer A¨nderung der Austrittsarbeit fu¨hren.
Fu¨r einen Halbleiter ist die Austrittsarbeit daher keine Materialkonstante, jedoch
das Ionisationspotential und die Elektronenaffinita¨t. Aufgrund der unterschiedli-
chen elektronischen Besetzung im Vergleich zu Metallen unterscheiden sich die drei
genannten Oberfla¨chenpotentiale fu¨r Halbleiter deutlich. Das Ionisationspotential
und die Elektronenaffinita¨t eines Halbleiters sind miteinander verknu¨pft durch:
IP = χ+ Eg (3.1)
Eg bezeichnet hierbei die Bandlu¨cke des Halbleiters.
3.2. Dipole
Physikalisch betrachtet ist ein Dipol die ra¨umliche Trennung zweier punktfo¨rmi-
ger Ladungen mit entgegengesetztem Vorzeichen. Am einfachsten la¨sst sich die
Ausbildung eines Grenzfla¨chendipols am Beispiel des Kontakts zweier Metalle mit
unterschiedlichen Austrittsarbeiten φ1 und φ2 verdeutlichen (s. Abbildung 3.2).
Zur Kompensation des Kontaktpotentials, das durch die Differenz der Austritts-
arbeiten gegeben ist, fließen wa¨hrend der Anna¨herung Elektronen vom Metall mit
der niedrigeren Austrittsarbeit in das andere Metall. Dadurch entsteht ein Di-
polsprung im Verlauf des Vakuumniveaus an der Grenzfla¨che. Aufgrund der im
Allgemeinen sehr hohen Ladungstra¨gerkonzentration von Metallen sind die La-
dungen an der Grenzfla¨che stark lokalisiert und die Ba¨nder (bzw. das Fermini-
veau) im Inneren der Metalle verlaufen flach. Die Breite der Dipolschicht an der
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Abbildung 3.2.: Ausbildung der Grenzfla¨che zweier Metalle mit unterschied-
lichen Austrittsarbeiten φ1 und φ2. Bei der Anna¨herung fließen Elektronen vom
Metall mit der niedrigeren Austrittsarbeit in das andere Metall, so dass die
Ferminiveaus im thermodynamischen Gleichgewicht im Kontakt beider Metal-
le angeglichen sind. Dies fu¨hrt zu einem Dipolsprung δ im Vakuumniveau an
der Grenzfla¨che. Aufgrund der hohen Ladungstra¨gerkonzentration von Metallen
sind die Ladungen stark an der Grenzfla¨che lokalisiert und die Breite des Dipols
betra¨gt nur wenige A˚.
Grenzfla¨che betra¨gt typischerweise ein A˚ngstro¨m. Grenzfla¨chendipole sind jedoch
nicht nur auf Metall/Metall-Grenzfla¨chen beschra¨nkt, sondern ko¨nnen auch an
Halbleiter/Halbleiter- bzw. Halbleiter/Metall-Kontakten auftreten.
Dipolspru¨nge im Verlauf des Potentials ko¨nnen nicht nur an Grenz- sondern auch
an Oberfla¨chen vorliegen. Gru¨nde hierfu¨r sind beispielsweise der Bruch der Sym-
metrie des Volumens an der Oberfla¨che von Festko¨rpern. So weist z.B. ZnO entlang
der c-Achse polare Oberfla¨chen auf, die zu einem ausgepra¨gten Oberfla¨chendipol
fu¨hren [11]. Eine weitere Mo¨glichkeit zur Variation des Oberfla¨chendipols ist die
Adsorption von Atomen bzw. Moleku¨len [34].
3.3. Beschreibung von Halbleiter/Metall-Grenzfla¨chen
3.3.1. Schottky-Modell
Ein Modell zur Beschreibung der Bandanpassung an einer Metall/Halbleiter-Grenz-
fla¨che wurde von W. Schottky entwickelt [35]. Hierbei wird angenommen, dass sich
die Vakuumniveaus von Halbleiter und Metall an der Grenzfla¨che angleichen (s.
Abbildung 3.3). Bei der Bildung des Kontakts erfolgt ein Ladungstransfer zwischen
Halbleiter und Metall, bis die Ferminiveaus u¨ber die Grenzfla¨che im thermodyna-
mischen Gleichgewicht angeglichen sind.
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Abbildung 3.3.: Bandanpassung an einer Metall/p-Halbleiter-Grenzfla¨che
nach Schottky. EVak bezeichnet das Vakuumniveau, eVd die Bandverbiegung
und ΦB(p) die Barrierenho¨he fu¨r Lo¨cher. Die Abku¨rzung HL steht fu¨r Halblei-
ter und M fu¨r Metall.
Die Barrierenho¨he ΦB eines Metall/Halbleiter-Kontakts berechnet sich in diesem
Modell zu:
ΦB(n) = χM − χHL
= ΦM − χHL fu¨r n-Halbleiter (3.2)
ΦB(p) = IP,HL − IP,M
= IP,HL − ΦM fu¨r p-Halbleiter (3.3)
Hierbei steht HL als Abku¨rzung fu¨r den Halbleiter und M fu¨r das Metall. Die Be-
zeichnung der verschiedenen Oberfla¨chenpotentiale wurde bereits in Abschnitt 3.1
angegeben. Im Rahmen des Schottky-Modells a¨ndert sich also die Barrierenho¨he
an der Grenzfla¨che linear mit der Austrittsarbeit des Metalls, wie in Abbildung
3.4 veranschaulicht. Die Steigung der Auftragung der Barrierenho¨he gegen die
Austrittsarbeit des Metalls wird als Grenzfla¨chenindex S bezeichnet und betra¨gt
im Rahmen des Schottky-Modells S=±1 (Schottky-Limit). Fu¨r reale Grenzfla¨chen
liegt der Grenzfla¨chenindex jedoch oft bei niedrigeren Werten, d.h. die Barriere
a¨ndert sich nur schwach mit der Austrittsarbeit des Metalls. Ein Erkla¨rungsmodell
fu¨r diesen Sachverhalt wird im folgenden Abschnitt vorgestellt.
3.3.2. Fermi-level pinning
Im Gegensatz zu der Vorhersage nach dem Schottky-Modell a¨ndern sich bei vielen
Halbleitern die Barrierenho¨hen nicht linear mit der Austrittsarbeit des Metalls.
Ebenso wird fu¨r viele Halbleiteroberfla¨chen, unabha¨ngig von der Dotierung, das
Ferminiveau immer an der gleichen Stelle vorgefunden. Diese Beobachtungen wer-
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Abbildung 3.4.: Variation der Barrierenho¨he ΦB fu¨r n- und p-Halbleiter
in Abha¨ngigkeit von der Austrittsarbeit des Metalls φM nach dem Schottky-
Modell. Die eingezeichnete Steigung S wird auch als Grenzfla¨chenindex bezeich-
net und betra¨gt im Rahmen des Schottky-Modells ±1.
den als Fermi-level pinning bezeichnet [36]. Ein pha¨nomenologisches Modell zur
Erkla¨rung des Fermi-level pinning wurde von Cowley und Sze entwickelt [37].
Grundlage der Theorie des Fermi-level pinning sind elektronische Zusta¨nde an
der Oberfla¨che von Halbleitern, z.B. infolge von nicht abgesa¨ttigten chemischen
Bindungen (dangling bonds), deren Energieniveaus in der Regel innerhalb der
Bandlu¨cke liegen. Bei der Bildung einer Grenzfla¨che werden ein Großteil dieser
Bindungen abgesa¨ttigt, jedoch ko¨nnen neue Grenzfla¨chenzusta¨nde entstehen. Das
Ferminiveau kann daher sowohl an Halbleiteroberfla¨chen als auch an Grenzfla¨chen
gepinnt sein. Im Folgenden wird die Theorie des Fermi-level pinning in Grundzu¨gen
am Beispiel von Defektzusta¨nden an Halbleiteroberfla¨chen erkla¨rt.
Die Zusta¨nde an Halbleiteroberfla¨chen zeigen im Allgemeinen eine Energievertei-
lung (s. Abbildung 3.5). Sind die Oberfla¨chenzusta¨nde bis zur Energie des Ladungs-
neutralita¨tsniveaus ECNL (charge neutrality level) besetzt, so ist die Oberfla¨che des
Halbleiters elektrisch neutral. In der Regel weicht jedoch die Position des Ladungs-
neutralita¨tsniveaus von der Lage des Ferminiveaus im Inneren des Halbleiters ab,
so dass die Oberfla¨che im Allgemeinen eine Ladung tragen wu¨rde. Daher erfolgt an
der Oberfla¨che ein Ladungstransfer zwischen Halbleiter und Oberfla¨chenzusta¨nden,
was zur Ausbildung einer Raumladungszone fu¨hrt.
Die Ladungen der Oberfla¨chenzusta¨nde mu¨ssen von den Ladungen der Raumla-
dungszone des Halbleiters kompensiert werden, um die elektrische Neutralita¨t des
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Abbildung 3.5.: Verlauf der Energieba¨nder eines n-dotierten Halbleiters mit
geladenen Oberfla¨chenzusta¨nden. QRLZ steht fu¨r die Ladungen in der Raumla-
dungszone des Halbleiters, QOF fu¨r die Ladungen der Oberfla¨chenzusta¨nde und
NOF fu¨r die Zustandsdichte der Oberfla¨chenzusta¨nde. Das Ladungsneutralita¨ts-
niveau wird als ECNL bezeichnet und ∆ als dessen Abstand zum Ferminiveau.
W ist die Breite der Raumladungszone (aus [38]).
Gesamtsystems zu wahren. Die Ladungsneutralita¨t wird ausgedru¨ckt durch:
QRLZ +QOF = 0 (3.4)
Hierbei sind QRLZ die Ladungen der Raumladungszone und QOF die der Ober-
fla¨chenzusta¨nde. Die Position des gepinnten Ferminiveaus an der Oberfla¨che kann
mit Hilfe von Gleichung 3.4 berechnet werden. Ab einer gewissen Konzentration
von Oberfla¨chenzusta¨nden stimmt die Lage des Ferminiveaus nahezu mit der des
Ladungsneutralita¨tsniveaus an der Oberfla¨che u¨berein. Das Ferminiveau liegt fu¨r
diesen Fall immer an der gleichen Stelle. Die dazu notwendige Konzentration be-
tra¨gt je nach Dotierung um 1013 bis 1015 Zusta¨nde/eV cm2.
Mit Hilfe des Modells von Cowley und Sze kann die Barrierenho¨he und Bandver-
biegung an Metall/Halbleiter-Grenzfla¨chen berechnet werden [37]. Hierfu¨r wird im
Allgemeinen angenommen, dass die Grenzfla¨chenzusta¨nde durch eine isolierende
Schicht der Dicke di mit der Dielektrizita¨tskonstanten ²i vom Metall getrennt sind.
Abbildung 3.6 zeigt die fu¨r die Berechnung notwendigen Gro¨ßen.
Die Ladungen imMetall QM, in der Raumladungszone QRLZ und an der Grenzfla¨che
QGF mu¨ssen die Ladungsneutralita¨tsbedingung erfu¨llen:
QM +QRLZ +QGF = 0 (3.5)
woraus die Barrierenho¨he berechnet werden kann. Im Folgenden werden lediglich
die Ergebnisse des Modells aufgefu¨hrt. Fu¨r die detaillierte Herleitung sei auf das
Buch von Sze [31] verwiesen. Zuna¨chst sollen folgende Abku¨rzungen eingefu¨hrt
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Abbildung 3.6.: Darstellung der notwendigen Gro¨ßen zur Berechnung der
Barrierenho¨he am Metall/Halbleiter-Kontakt beim Vorliegen von elektronischen
Grenzfla¨chenzusta¨nden (aus [11]).
werden:
c1 =
2²S²0NDd
2
i
(²i²0)2
(3.6)
c2 =
²i²0
²i²0 + qdiNGF
(3.7)
mit ²s als Dielektrizita¨tskonstante und ND als Dotierkonzentration des Halbleiters,
q als Elementarladung, sowie ²0 als elektrische Feldkonstante. Damit ergibt sich
gema¨ß des Modells von Cowley und Sze der Ausdruck fu¨r die Barrierenho¨he:
ΦB = c2 · (φM − χHL) + (1− c2) · (Eg − φ0)
+
{
c1c
2
2
2
− c
3
2
2 ·
[
c1 · (φM − χHL) + (1− c2) · c1
c2
· (Eg − φ0)− c1
c2
· ξ + c
2
1c2
4
] 1
2
}
(3.8)
Der Term in den geschweiften Klammern ist im Allgemeinen vernachla¨ssigbar. c2
aus Gleichung 3.7 ist eine Konstante und entspricht im Modell von Cowley und
Sze dem bereits fu¨r das Schottky-Modell eingefu¨hrten Grenzfla¨chenindex S. Fu¨r
eine vernachla¨ssigbar kleine Konzentration an Defekten NGF nimmt c2 einen Wert
von 1 an, so dass sich Gleichung 3.8 zu ΦB = φM − χHL vereinfacht. Das ent-
spricht genau dem Schottky-Modell (vgl. Gleichung 3.3). Fu¨r eine hohe Dichte an
Grenzfla¨chenzusta¨nden nimmt c2 den Wert 0 an. Dann gilt ΦB = Eg − φ0 und die
Barrierenho¨he wird unabha¨ngig von der Austrittsarbeit des Metalls φM. In die-
ser Situation stimmt die Position des Ferminiveaus an der Grenzfla¨che immer mit
der des Ladungsneutralita¨tsniveaus u¨berein. Dieser Grenzfall wird allgemein als
Bardeen-Limit bezeichnet.
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3.4. Oxidhalbleiter-basierte Gas-Sensoren
Je nach Anwendungsgebiet existieren eine Vielzahl chemischer Sensoren, die auf un-
terschiedlichen Materialien und mechanistischen Prinzipien basieren [6]. Im Folgen-
den soll ein kurzer U¨berblick u¨ber die Funktionsweise von chemischen Gas-Sensoren
mit metalloxidischen Halbleitern als funktionelle Materialien gegeben werden, de-
ren Messprinzip auf der A¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit des Sensormate-
rials beruht. Als Gassensor-Material1 wird in der Regel polykristallines, undotier-
tes SnO2 eingesetzt [6, 39]. Solche Sensoren werden nach ihrem Erfinder auch als
Taguchi-Sensoren bezeichnet [40].
3.4.1. Funktionsprinzip
In der Praxis existieren eine Vielzahl an verschiedenen Sensor-Bauweisen [6, 41].
Abbildung 3.7 zeigt den Aufbau eines typischen planaren SnO2 Sensors. Das Sub-
strat besteht aus Al2O3 und besitzt interdigital angeordnete Pt Elektroden und
einen Pt Heizer auf der Ru¨ckseite. Das aktive Material SnO2 wird auf den interdigi-
talen Elektroden aufgebracht. Die Messung erfolgt in der 2-Punkt-Anordnung, d.h.
elektrischer Strom und elektrische Spannung werden u¨ber dasselbe Elektroden-Paar
abgegriffen. Der Heizer auf der Ru¨ckseite ha¨lt den Sensor auf mo¨glichst konstanter
Betriebstemperatur, die in der Regel ∼100-500℃ betra¨gt. Idealerweise a¨ndert sich
der Widerstand des Sensor-Bauteils in Korrelation zur Konzentration des zu detek-
tierenden Pru¨fgases in der Atmospha¨re. Die A¨nderung der elektrischen Leitfa¨hig-
keit erfolgt dabei auf einer logarithmischen Skala [8].
Der Sensor-Effekt von SnO2 wird in der Literatur im Allgemeinen als reiner Ober-
fla¨chen- bzw. Grenzfla¨chen-Prozess diskutiert [6, 8, 42, 43]. In diesem Bild werden
durch Adsorption von Gasmoleku¨len auf SnO2 und anschließendem Ladungstrans-
fer (Ionosorption) Bandverbiegungen im oberfla¨chennahen Bereich der SnO2 Kris-
tallite induziert. Ionosorption von beispielsweise Sauerstoff fu¨hrt demnach zu einer
Verarmungsrandschicht an der Oberfla¨che von SnO2, was zum einen zu einer Ver-
ringerung der elektrischen Leitfa¨higkeit der Kristallite selbst, zum anderen zu einer
1Neben SnO2 existieren eine Reihe weiterer Oxidmaterialien, die als funktionelle Materialien in
Gassensoren eingesetzt werden. Eines der am weitesten verbreiteten, und Gegenstand dieser
Arbeit, ist jedoch SnO2. In der vorliegenden Arbeit wird daher unter dem Begriff Gassensor
in der Regel ein auf SnO2 basierter Festko¨rper-Sensor (auch als Taguchi-Sensor bekannt)
verstanden.
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Abbildung 3.7.: Aufbau eines typischen Al2O3 Sensor-Substrats mit Pt Elek-
troden und Heizer. Die aktive SnO2 Schicht ist auf den interdigitalen Elektroden
aufgebracht. Die Heizung auf der Ru¨ckseite ha¨lt den Sensor auf Betriebstempe-
ratur von ∼100-500℃ (aus [42]).
Erho¨hung der Barriere fu¨r den intergranularen Ladungstra¨gertransport fu¨hrt. Bei-
de Effekte beeinflussen den makroskopischen elektrischen Widerstand des Sensor-
Bauteils. Schematisch ist dies, zusammen mit einem elektrischen Ersatzschaltbild,
in Abbildung 3.8 veranschaulicht.
Prinzipiell ko¨nnen drei verschiedene Beitra¨ge zum Sensor-Widerstand ausgemacht
werden: intergranularer Kontakt, Volumen-Beitrag, sowie Elektroden-Kontakt. Der
Beitrag des Kontakts zwischen SnO2 und Metall-Elektrode wird in der Regel als
konstant angesehen, d.h. die Schottky-Barriere am SnO2/Pt Kontakt a¨ndert sich
wa¨hrend des Betriebs des Sensors nicht.2 Ebenso wird die Ferminiveau-Position
bzw. Ladungstra¨gerkonzentration nb im Volumen als unvera¨nderlich angenommen.
Die A¨nderung des Sensor-Widerstands wa¨hrend des Betriebs wird somit rein auf
die Modifikation der Bandverbiegung an der Oberfla¨chen der SnO2 Ko¨rner zuru¨ck-
gefu¨hrt. Die A¨nderung der Bandverbiegung qVs bewirkt zum einen eine Verrin-
gerung der mittleren Leitfa¨higkeit der Ko¨rner aufgrund der niedrigen Ladungs-
tra¨gerkonzentration in den Verarmungsrandschichten. Zum anderen wird der La-
dungstransport zwischen den Ko¨rnern durch die intergranulare Barriere deutlich
beeinflusst. Je nach Gro¨ße der SnO2 Ko¨rner (in Relation zur Debye-La¨nge λD)
variiert der Anteil beider Einflu¨sse [6].
2Es sei angemerkt, dass die Barrieren in Abbildung 3.8 generell etwas unsauber eingezeich-
net sind. Strenggenommen muss zusa¨tzlich der Abstand zwischen Leitungsbandminimum des
SnO2 und Ferminiveau beru¨cksichtigt werden. Die Darstellung ist nur korrekt, wenn ange-
nommen wird, dass das Ferminiveau im Volumen des SnO2 mit der Lage der Leitungsband-
unterkante u¨bereinstimmt.
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Abbildung 3.8.: Ersatzschaltbild fu¨r die verschiedenen Beitra¨ge zum Sensor-
Widerstand: intergranularer Kontakt, Volumen-Beitrag, sowie Elektroden-
Kontakt. Intergranularer Kontakt: Die Ionosorption von Sauerstoff an den
Kornoberfla¨chen fu¨hrt zu einer Bandverbiegung qVs mit entsprechender Ver-
armungsrandschicht an den intergranularen Grenzfla¨chen. Die intergranularen
Kontakte ko¨nnen elektrisch durch einen Widerstand Rgb (aufgrund der schlecht
leitenden Verarmungsrandschichten) parallel zu einen Kondensator Cgb (auf-
grund der Schichtstruktur von schlecht leitenden Verarmungsrandschichten zwi-
schen gut leidendem Volumen) dargestellt werden. Der Elektrodenkontakt kann
analog durch ein RC-Glied beschrieben werden (aus [42]).
3.4.2. Wirkungsweise von Additiven
In der Anwendung werden zur Verbesserung der Charakteristik von SnO2-basierten
Gassensoren sogenannte Sensitizer (engl. to sensitize, sensibilisieren) eingesetzt.
Am gebra¨uchlichsten sind hierbei Edelmetall-Additive wie Pt, Pd, Ag oder Au,
aber auch Metall/Metalloxid-Systeme wie Ru/RuO [6, 7, 44–49]. Dabei ko¨nnen die
Sensitizer die Sensor-Charakteristik auf unterschiedliche Art und Weise verbessern.
Als wichtigste Eigenschaften sind zu nennen [8]:
• Verku¨rzung der Ansprech- und Erholungszeit.
• Erho¨hung der Empfindlichkeit.
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Abbildung 3.9.: Wirkungsweise verschiedener Metall-Additive auf die Emp-
findlichkeit von SnO2 Gassensoren gegenu¨ber verschiedenen Pru¨fgasen (aus
[50]).
• Erho¨hung der Selektivita¨t (unterschiedliche Empfindlichkeiten gegenu¨ber ver-
schiedenen Gasen).
• Verminderung der Drift (monotone A¨nderung des Sensor-Signals bei konstan-
ten Bedingungen mit der Zeit).
• Verbesserung der Reproduzierbarkeit.
Durch die Oberfla¨chenmodifikation des SnO2 wird, unabha¨ngig vom genauen Me-
chanismus, die Interaktion mit Moleku¨len der Gasphase und der SnO2 Oberfla¨che
bzw. Adsorbaten versta¨rkt. Hierdurch wird nicht nur das Ansprechverhalten des
Gassensors versta¨rkt, sondern die maximale Empfindlichkeit auch zu niedrigeren
Temperaturen verschoben [7, 44]. Je nach zu detektierendem Pru¨fgas kann die
Wirkung der Additive verschieden ausfallen (s. Abbildung 3.9).
Im Allgemeinen wird zwischen zwei verschiedenen Modellen zur Wirkungsweise
der Additive unterschieden, der chemischen und der elektronischen Sensibilisierung
[7, 8, 44, 45].
Chemische Sensibilisierung
Bei der chemischen Sensibilisierung, auch als spill-over Mechanismus bezeichnet,
befo¨rdert das Additiv (Sensitizer) die Aktivierung von Gas-Partikeln, beispiels-
weise die Dissoziation von Sauerstoff bzw. Wasserstoff. Die aktivierten Fragmente
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Abbildung 3.10.: Schematische Darstellung der Modelle zur Erkla¨rung der
chemischen und elektronischen Sensibilisierung von Oxid-basierten Gassensoren
durch Metall-Additive (nach Yamazoe [45]).
ko¨nnen dann leicht auf die Oberfla¨che des SnO2 gelangen (spill-over), wo ein La-
dungstransfer zwischen Oxid und Adsorbat-Spezies erfolgen kann (Ionosorption).
Dies hat eine Modifikation der Bandverbiegung an der SnO2 Oberfla¨che, und somit
des Sensor-Widerstands, zur Folge. Dabei wirkt ionosorbierter Sauerstoff als Ak-
zeptor auf SnO2 Oberfla¨chen, und fu¨hrt somit zu einer Verarmungsrandschicht. Als
klassisches Beispiel fu¨r diesen Mechanismus wird in der Literatur Pt als Sensitizer
auf SnO2 angesehen [6, 8, 45].
Elektronische Sensibilisierung
Das zweite Modell zur Erkla¨rung der Wirkungsweise von Additiven wird als elek-
tronische Sensibilisierung oder auch Fermienergie-Kontrolle bezeichnet. Dieser Me-
chanismus basiert auf der reversiblen Oxidation und Reduktion des Additivs und
der damit verbundenen A¨nderung der Ferminiveau-Position am SnO2/Additiv-
Kontakt. Sauerstoff-Spezies auf dem Additiv binden Elektronen (trapping), die auf
Kosten des SnO2 aufgefu¨llt werden. Dies fu¨hrt zu einer Bandverbiegung (Verar-
mungsrandschicht) am Halbleiter/Additiv-Kontakt. Das SnO2 wechselwirkt dabei
nicht direkt mit der Gas-Spezies. Ein bekannter elektronischer Sensitizer ist Pd auf
SnO2, das zu PdO oxidiert [6, 8, 45]. In Abbildung 3.10 sind die beiden Modelle
zur Erkla¨rung der Sensibilisierung von SnO2 Sensoren veranschaulicht.
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Abbildung 3.11.: Auswahl mo¨glicher Teilschritte des Sauerstoffeinbaus in ein
Oxid. Mo¨gliche Elementarprozesse der Oberfla¨chenreaktion beinhalten Trans-
portvorga¨nge (T), chemische (R) und elektrochemische (E) Reaktionen. Der
Einbau von Sauerstoff in das Oxidgitter setzt weiterhin den Transport (T)
von Elektronen und Sauerstoffionen und die elektrochemische Reaktion (E) von
Elektronen mit adsorbiertem Sauerstoff voraus (nach Maier [19]).
Obwohl SnO2 schon seit Jahrzehnten als Sensor-Material eingesetzt wird und Ge-
genstand wissenschaftlicher Untersuchungen ist, sind einige Aspekte betreffend des
Sensor-Effekts bis heute nicht eindeutig gekla¨rt. So ist die Ursache fu¨r die Drift von
Gassensoren, d.h. die A¨nderung des elektrischen Widerstands des Bauteils trotz
konstanter Temperatur und Atmospha¨re, beispielsweise noch immer ein Ra¨tsel
[51–55]. In der Literatur werden in diesem Zusammenhang die Modifikation der
Defektstruktur [51, 56] des SnO2 wa¨hrend des Betriebs des Sensors als auch Ober-
fla¨chenaustauschprozesse [52, 57] diskutiert.
3.5. Sauerstoffaustausch von Gasphase und Oxid
Fu¨r das Versta¨ndnis von Oxidhalbleiter-basierten Sensoren, aber auch fu¨r die Un-
tersuchung der elektronischen Defektstruktur von Oxidhalbleitern, spielt der Aus-
tausch von Sauerstoff zwischen der Gasphase und dem Oxid eine wichtige Rolle.
Der Sauerstoffeinbau kann dabei in eine Vielzahl von Elementarprozessen zerlegt
werden, die in Abbildung 3.11 illustriert sind.
Fu¨r die Inkorporation des Sauerstoffs muss dieser zuna¨chst aus der Gasphase an
die Oberfla¨che heran transportiert werden. Dieser Prozess la¨uft in der Regel sehr
schnell ab. Anschließend muss er adsorbiert, dissoziiert und ionisiert werden und
die Raumladungszone durchqueren. Erst dann erfolgt die eigentliche Volumen-
Diffusion, die zur Einstellung des Defektgleichgewichts in der Probe no¨tig ist. Ein
weiterer mo¨glicher Teilschritt beinhaltet die Oberfla¨chendiffusion von adsorbier-
ten Spezies, die hier nicht dargestellt ist. Die genannten Elementarprozesse laufen
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nacheinander ab, so dass der langsamste Prozess letztendlich geschwindigkeitsbe-
stimmend ist. In der Regel ist eine Differenzierung aller Teilprozesse jedoch nicht
ohne weiteres mo¨glich, so dass nur zwischen dem Oberfla¨chenprozess, der Ionosorp-
tion, d.h. der (dissoziativen) Adsorption mit Ladungstransfer, und dem Volumen-
prozess, der Diffusion, unterschieden wird. In vielen Fa¨llen ist jedoch bereits eine
Differenzierung dieser beiden Anteile schwierig.
4. Zinnoxid
4.1. Materialeigenschaften
4.1.1. Kristallstruktur
Zinn(IV)oxid kristallisiert in der tetragonalen Rutil-Struktur mit der Raumgruppe
P4/2mnm [58]. Abbildung 4.1 zeigt die Elementarzelle von SnO2, die aus zwei Zinn-
Kationen und vier Sauerstoff-Anionen aufgebaut ist. Die Gitterparameter betragen
a=b=4,737 A˚ und c=3,185A˚ [58]. In der Natur kommt SnO2 als Mineral vor, das als
Kassiterit bezeichnet wird. Natu¨rliches SnO2 zeigt in der Regel einen hohen Grad
an Verunreinigungen, so dass fu¨r wissenschaftliche Untersuchungen synthetische
Einkristalle verwendet werden. Die Herstellung von SnO2 Einkristallen ist u¨ber die
Gasphasen-Transport-Methode mo¨glich, die z.B. von Thiel [59] beschrieben wird,
und ein hohes Maß an technischem Aufwand erfordert. In der Anwendung wird
daher praktisch ausschließlich polykristallines SnO2 eingesetzt.
Neben Zinn(IV)oxid existiert auch eine weitere Form, das Zinn(II)oxid SnO. Fu¨r
SnO werden in der Literatur drei verschiedene Modifikationen beschrieben, die all-
gemein bekannte Form von SnO kristallisiert in der tetragonalen Struktur des PbO
(Lithargit) mit der Raumgruppe P4/nmm und den Gitterkonstanten a=b=3,8029 A˚
und c=4,8382A˚ [60]. Von technologischer Relevanz ist SnO hauptsa¨chlich als Aus-
gangsmaterial fu¨r die Herstellung von SnO2. Jedoch ist die Bivalenz eine wichtige
Eigenschaft des Sn, wie bei der Beschreibung der SnO2 Oberfla¨chen deutlich werden
wird.
Abbildung 4.1: Elementarzelle
von SnO2 in der tetragona-
len Rutil-Struktur mit der
Raumgruppe P4/2mnm. Die
hellen Kugeln symbolisieren
Zinn-Kationen, die dunklen
Sauerstoff-Anionen (mit freund-
licher Genehmigung von Robert
Schafranek).
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Abbildung 4.2.: Berechnete Bandstruktur von SnO2 nach Robertson [61].
Abbildung 4.2 zeigt die von Robertson [61] berechnete Bandstruktur von SnO2.
Die charakteristischen Merkmale eines transparenten leitfa¨higen Oxids (n-Typ),
werden anhand der dargestellten Bandstruktur von SnO2 deutlich:
• Das Material weist eine ausreichend große Bandlu¨cke (>3 eV) auf, um opti-
sche Inter-Bandu¨berga¨nge zwischen Valenz- und Leitungsband im sichtbaren
Spektralbereich zu verhindern.
• Das Leitungsband wird durch ein einzelnes Band mit s-Charakter gebildet,
mit einer starken Dispersion am Γ-Punkt der Brillouin-Zone (freie Elektronen
a¨hnliche Dispersion). Dadurch besitzen die Elektronen im Leitungsband eine
geringe effektive Masse (hohe Beweglichkeit).
• Das Leitungsband weist eine ausreichend hohe interne Energielu¨cke auf, um
optische Intra-Bandu¨berga¨nge im sichtbaren Spektralbereich zu unterdru¨cken.
Ein weiterer wichtiger Punkt, der nicht aus der dargestellten Bandstruktur hervor-
geht, ist das Vorliegen von geeigneten intrinsischen oder extrinsischen Donatoren
zur Erho¨hung der freien Ladungstra¨gerkonzentration. Ein perfekt sto¨chiometrisches
TCO ist, aufgrund der hohen Bandlu¨cke zwischen Valenz- und Leitungsband, ein
elektrischer Isolator. Die Defektstruktur von SnO2 wird im folgenden Abschnitt
beschrieben.
Die von Robertson [61] abgescha¨tzte direkte fundamentale Bandlu¨cke betra¨gt
3,6 eV. Dies stimmt gut mit den bei einer Temperatur von 4K experimentell be-
stimmten Werten von Kohnke [62] von 3,54 eV bzw. von Fro¨hlich et al. [63] von
3,57 eV fu¨r den optisch direkt verbotenen U¨bergang zwischen Valenzbandmaximum
und Leitungsbandminimum am Γ-Punkt der Brillouin-Zone u¨berein. Fro¨hlich et al.
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[63] fanden mit Zweiphotonenspektroskopie [64] eine Γ+3 Symmetrie fu¨r das ho¨chste
Valenzband. Fu¨r das niedrigste Leitungsband schlossen sie auf eine Γ+1 Symmetrie.
Dies deckt sich mit den theoretischen Ergebnissen von Robertson [61]. Die Ener-
gielu¨cke fu¨r den niedrigsten optisch erlaubten U¨bergang liegt mit ∼3,7 eV [65, 66]
nur knapp oberhalb der fundamentalen Bandlu¨cke. In der Literatur ist eine große
Variation der Werte fu¨r die optische Bandlu¨cke von ∼3,7-4,6 eV [65–73] zu finden,
die teilweise auch auf die Dotierung (Burstein-Moss-Shift) bzw. auf eine Verunrei-
nigung des Materials zuru¨ckzufu¨hren ist.
4.1.2. Intrinsische Defektstruktur und Dotierung
Streng sto¨chiometrisches, undotiertes SnO2 ist ein Isolator, da eine thermische
oder optische Anregung von Ladungstra¨gern aufgrund der vergleichsweise großen
Bandlu¨cke von 3,54 eV praktisch nicht mo¨glich ist. Die elektrische n-Leitfa¨higkeit
in undotiertem SnO2 wird, wie auch bei vielen anderen transparenten leitfa¨higen
Oxiden, durch einen Sauerstoffunterschuss SnO2−δ hervorgerufen [28, 74–76]. Eine
p-Leitung von SnO2 ist nicht bekannt. Als dominierender intrinsischer Donator-
Defekt ist in der Literatur die zweifach ionisierte Sauerstoﬄeerstelle V••O etabliert
[28, 73–77]. Das entsprechende Defektgleichgewicht von intrinsischem SnO2 mit
Sauerstoff der Atmospha¨re wird beschrieben durch:
1
2
O2 +V
••
O + 2 e
′ ­ OO (4.1)
Fu¨r diese Reaktionsgleichung ergibt sich die Gleichgewichtskonstante zu:
k =
[OO]
[O2]1/2[V••O ][e′]2
(4.2)
Unter Verwendung der Neutralita¨tsbedingung 2[V••O ]=[e
′] und der Verwendung des
Partialdruckes bzw. der Konzentration anstelle der Aktivita¨t folgt hieraus fu¨r die
Abha¨ngigkeit der Ladungstra¨gerkonzentration vom Sauerstoffdruck:
n = [e′] = k∗ · (pO2)−1/6 (4.3)
In Abbildung 4.3 ist die Abha¨ngigkeit der elektrischen Leitfa¨higkeit undotierter
SnO2 Einkristalle vom Sauerstoffpartialdruck bei verschiedenen Temperaturen an-
gegeben. Bei hohen Temperaturen zeigt der Verlauf der elektrischen Leitfa¨higkeit,
unter Voraussetzung einer konstanten Ladungstra¨gerbeweglichkeit, eine Variati-
on der Ladungstra¨gerkonzentration gema¨ß Gleichung 4.3. Dies spricht fu¨r einen
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Abbildung 4.3: Elektrische Leit-
fa¨higkeit undotierter SnO2 Einkris-
talle als Funktion des Sauerstoffpar-
tialdrucks bei verschiedenen Tempe-
raturen (aus [74]).
Sauerstoﬄeerstellen-Mechanismus in undotiertem SnO2. Fu¨r niedrigere Tempera-
turen ist praktisch keine A¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit in Abha¨ngigkeit
des Sauerstoffpartialdrucks zu erkennen. Wie in dieser Arbeit deutlich werden wird,
ist dies mit hoher Wahrscheinlichkeit durch eine oberfla¨chenkontrollierte Behinde-
rung des Sauerstoffaustauschs des SnO2 bei vergleichsweise niedrigen Temperatu-
ren bedingt (s. Kapitel 8 und 9). Fu¨r die Defektniveaus der Sauerstoﬄeerstelle
in SnO2 wurden mittels Hall- und elektrischer Leitfa¨higkeitsmessungen bei tiefen
Temperaturen Ionisationsenergien von 30 und 150meV gefunden [74].
Zur Erho¨hung der elektrischen Leitfa¨higkeit wird SnO2 in der Regel dotiert. Am
weitesten verbreitet ist dabei die Dotierung mit Fluor oder Antimon, wobei durch
die Dotierung mit F ho¨here elektrische Leitfa¨higkeiten erzielt werden [1, 68, 73]. Im
Falle der Sb-Dotierung wird ein 4-wertiges Zinn-Kation durch ein 5-wertiges Sb-
Kation ersetzt. Die Ladungstra¨gerkonzentration n wird dann vorgegeben durch:
[Sb•Sn] = n (4.4)
Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass Sb in SnO2 ebenfalls in der Oxidationsstufe
+III auf Kationen-Pla¨tzen auftreten und somit auch als Akzeptor wirken kann
[78–80].
Die Dotierung mit F erfolgt durch die Substitution von 2-wertigem Sauerstoff auf
dem Anionen-Gitter:
[F•O] = n (4.5)
Bei ausreichend hoher extrinsischer Dotierung ist der (intrinsische) Beitrag von
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Abbildung 4.4: Bildungsenthalpien
intrinsischer Punktdefekte in SnO2 ge-
gen Fermienergie unter stark reduzie-
renden Bedingungen (aus [27]).
Sauerstoﬄeerstellen zur Ladungstra¨gerkonzentration vernachla¨ssigbar. Als maxi-
male Lo¨slichkeit von Sb in Volumenproben von SnO2 werden in der Literatur
∼3Kat.-% angegeben [73, 79]. Demgegenu¨ber scheint Sb in nano-skaligem SnO2
deutlich besser lo¨slich zu sein. Hier wurden Lo¨slichkeiten auf dem Kationen-Gitter
von bis zu ∼20Kat.-% berichtet [81–83]. Die genaue Ursache fu¨r die drastisch
ho¨here Lo¨slichkeit von Sb in nano-skaligem SnO2 ist gegenwa¨rtig nicht eindeutig
gekla¨rt. Besonders fu¨r hohe Sb Gehalte in SnO2 tritt neben Sb
5+ auch eine ho-
he Konzentration an Sb3+ auf [81, 83], was zu einer (teilweisen) elektronischen
Selbstkompensation beider Defekt-Typen fu¨hrt.
Mo¨gliche, die Dotierbarkeit begrenzende Kompensationsmechanismen, wie in Ab-
schnitt 2.3 bereits fu¨r ZnO angerissen, sind fu¨r SnO2 nur wenig untersucht. Ebenso
sind die verfu¨gbaren theoretischen Untersuchungen zur intrinsischen Defektstruk-
tur von SnO2 nicht einheitlich [27, 28, 77, 84]. Abbildung 4.4 zeigt den mittels
Dichtefunktionaltheorie (DFT) berechneten Verlauf der Bildungsenthalpien ver-
schiedener intrinsischer Punktdefekte in SnO2 in Abha¨ngigkeit von der Fermiener-
gie. Wie auch bei den experimentellen Untersuchungen beobachtet, ist die Bildung
von Sauerstoﬄeerstellen VO gut mo¨glich. Allerdings sollte gema¨ß Abbildung 4.4
die Bildung von Sni sogar in ho¨herem Maße mo¨glich sein. Unter den hier gelten-
den stark reduzierenden Bedingungen ist die Bildung kompensierender Akzeptor-
Defekte praktisch nicht mo¨glich. Ein generelles Problem der
”
klassischen“ DFT
ist jedoch die starke Unterscha¨tzung der Bandlu¨cke, die auch hier mit 1,16 eV ge-
genu¨ber dem experimentellen Wert von 3,54 eV [62] deutlich zu gering ausfa¨llt.
Die kritische Frage ist nun, ob die Umladungspunkte der Defekte in gleichem Ma-
ße wie die Bandlu¨cke korrigiert werden mu¨ssen, oder sich der Abstand zwischen
Umladungspunkt und Bandkanten a¨ndert.
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Unter oxidierenden Bedingungen wird sich die Bildungsenthalpie von kompensie-
renden Akzeptor-Defekten gegenu¨ber dem Verlauf in Abbildung 4.4 erniedrigen,
wa¨hrend die Bildungsenthalpie von Donator-Defekten ansteigen wird. Aktuelle Be-
rechnungen unter Verwendung der Hybrid-DFT, bei der ein sog. Hybridfunktional
als Austauschkorrelationsfunktional verwendet wird, zeigen jedoch, dass selbst un-
ter stark oxidierenden Bedingungen eine Kompensation in SnO2 erst fu¨r extrem ho-
he Ferminiveau-Positionen zu erwarten ist [84]. Fu¨r diese
”
moderne“ Form der DFT
tritt das klassische
”
Bandlu¨cken-Problem“ nicht bzw. nur schwach auf [85, 86]. In
diesem Verhalten unterscheidet sich dotiertes SnO2 deutlich von anderen TCOs wie
ITO [26] bzw. ZnO:Al [25], die eine ausgepra¨gte Kompensation unter oxidierenden
Bedingungen zeigen (s. hierzu auch Ergebnisse in Kapitel 7 und 8, sowie Abbildung
7.23). Weiterhin wird die Sauerstoﬄeerstelle als dominierender Donator-Defekt in
undotiertem SnO2 gefunden, wa¨hrend Sni hohe Bildungsenthalpien aufweist.
4.1.3. Oberfla¨chenstruktur
Die Zusammensetzung und Struktur von SnO2 Oberfla¨chen wurde sowohl experi-
mentell als auch theoretisch an verschiedenen niedrig indizierten Einkristall-Ober-
fla¨chen untersucht. Ein breiter U¨berblick hierzu ist in [33] zu finden. Eine Vielzahl
an Berichten aus der Literatur zeigt, dass viele der an einkristallinen Oberfla¨chen
gewonnenen Erkenntnisse gut auf das Verhalten polykristalliner SnO2 Schichten
u¨bertragbar sind (vgl. z.B. [33, 68, 78, 79, 88, 89]).
Abbildung 4.5 zeigt die mit niederenergetischer Ionenstreu-Spektroskopie (low ener-
gy ion scattering spectroscopy, LEISS) gemessene Vera¨nderung der Oberfla¨chenzu-
sammensetzung verschiedener SnO2 Oberfla¨chen mit steigender Temperatur. Die
Proben wurden, ausgehend von oxidierten Oberfla¨chen, unter Ultrahochvakuum-
Bedingungen geheizt. Fu¨r alle Oberfla¨chen wird mit steigender Temperatur eine
Abnahme des Sauerstoff-Signals zusammen mit einem Anstieg des Sn-Signals beob-
achtet. Eine genaue Quantifizierung der Anteile von Sauerstoff und Zinn ist jedoch
schwierig, da bereits durch die Messung selbst eine leichte Reduktion der Ober-
fla¨chen bewirkt wird. Dennoch besagen die Ergebnisse der LEISS, dass reduzierte
Oberfla¨chen eine im wesentlichen metallische Terminierung aufweisen, wa¨hrend
oxidierte Proben Sauerstoff-terminierte Oberfla¨chen besitzen.
Der Unterschied zwischen oxidierter und reduzierter Terminierung von SnO2 Ober-
fla¨chen wird auch in Valenzband-Photoemissionsspektren deutlich, was in Abbil-
dung 4.6 am Beispiel der SnO2 (110) Oberfla¨che dargestellt ist. Fu¨r reduzierte SnO2
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Abbildung 4.5.: Mittels niederenergetischer Ionenstreu-Spektroskopie (low
energy ion scattering spectroscopy, LEISS) gemessene Vera¨nderung der Ober-
fla¨chenzusammensetzung verschiedener Einkristalloberfla¨chen mit steigender
Temperatur unter Ultrahochvakuum-Bedingungen. In der linken Spalte sind die
Peak-Intensita¨ten fu¨r Sn und O dargestellt. Die rechte Spalte zeigt ausgewa¨hlte
LEISS-Spektren der oxidierten und reduzierten Oberfla¨chen (aus [87]).
Oberfla¨chen werden zusa¨tzliche Emissionen in der Bandlu¨cke beobachtet, die fu¨r
oxidierte Oberfla¨chen weitgehend verschwinden. Die zusa¨tzlichen Zusta¨nde werden
in der Literatur u¨bereinstimmend auf das Vorliegen von effektivem Sn2+ direkt an
der Oberfla¨che zuru¨ckgefu¨hrt [79, 87, 89–93].
Am Beispiel der SnO2 (110) Oberfla¨che la¨sst sich das Entstehen der Sn
2+ Zusta¨nde
gut verstehen. Abbildung 4.7 zeigt die Struktur dieser Oberfla¨chen jeweils in der
oxidierten und reduzierten Terminierung. Im Volumen des SnO2 wird Sauerstoff 3-
fach von Zinn koordiniert, wa¨hrend jedes Zinn 6-fach mit Sauerstoff koordiniert ist.
An der Oberfla¨che liegen zusa¨tzlich Reihen von 5-fach koordiniertem Sn vor. Fu¨r
den Sauerstoff existieren an der Oberfla¨che ebenfalls zwei unterschiedliche Arten
von Pla¨tzen: 2-fach koordinierter, sog. Bru¨ckensauerstoff, sowie 3-fach koordinier-
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Abbildung 4.6: UV-angeregte
Photoelektronenspektren der redu-
zierten (a und b) und oxidierten (c)
SnO2 (110) Oberfla¨che. In den Spek-
tren der reduzierten Oberfla¨che (a
und b) sind zusa¨tzliche Emissionen
in der Bandlu¨cke erkennbar, die fu¨r
die oxidierte Probe (c) weitgehend
verschwunden sind (aus [90]).
ter in-plane Sauerstoff. Formal entspricht diese Situation der Zusammensetzung
SnO2 mit Sn in der Oxidationsstufe +IV. Entsprechend wird die perfekt oxidierte
Oberfla¨che auch als sto¨chiometrisch bezeichnet. Durch das Entfernen des Bru¨cken-
sauerstoffs und jeder zweiten Reihe von in-plane Sauerstoff an der SnO2 (110)
Oberfla¨che, wird die Koordination der Sn-Kationen direkt an der Oberfla¨che auf
drei erniedrigt. Der Sauerstoff an der Oberfla¨che liegt nun ebenfalls nur 3-fach koor-
diniert vor. Formal entspricht dies der Zusammensetzung SnO fu¨r die oberste Lage
mit Sn in der Oxidationsstufe +II. Ein entsprechender Mechanismus gilt auch fu¨r
die (100) und (101) Oberfla¨che, an denen vergleichbare Bildungsverha¨ltnisse vor-
liegen [87].
4.1.4. Du¨nnschichtverfahren
In der technologischen Anwendung wird SnO2 u¨berwiegend als Schicht-Material
eingesetzt. Im Folgenden sollen daher kurz die wichtigsten kommerziell verwen-
deten Du¨nnschichtverfahren im Hinblick auf die elektrischen und optischen Eigen-
schaften, sowie der Morphologie der damit hergestellten SnO2 Schichten, verglichen
werden.
4.1. Materialeigenschaften 43
5
63
63
2
33
in-plane
bridging
(a) (b)
Abbildung 4.7.: Ball-and-stick Modell der vollsta¨ndig oxidierten (a) und
vollsta¨ndig reduzierten (b) SnO2 (110) Oberfla¨che. Die Zahlen geben die Ko-
ordination des Sn (helle Kugeln) und O (dunkle Kugeln) wieder (aus [87]).
Chemische Gasphasen-Abbscheidung (CVD)
Bei der chemischen Gasphasen-Abscheidung (chemical vapor deposition, CVD) rea-
gieren Vorla¨ufer-Verbindungen, sogenannte Prekursoren, auf der Oberfla¨che eines
Substrats zu dem gewu¨nschten Schichtmaterial [94]. Die Prozessparameter ha¨ngen
dabei stark von den Eigenschaften der verwendeten Prekursoren ab. Dabei sollten
die Prekursoren mo¨glichst nicht schon in der Gasphase miteinander reagieren. Oft
werden inerte Tra¨gergase wie N2 oder Ar zur Unterstu¨tzung des Transports der ver-
dampften Prekursoren zum Substrat verwendet. In vielen Fa¨llen wird das Substrat
daher geheizt, um die Reaktion der Prekursoren zu aktivieren, allerdings ko¨nnen
auch andere Formen der Aktivierung angewendet werden (z.B. Plasma-unterstu¨tzte
CVD). Eine Voraussetzung ist die gute Verdampfbarkeit der Prekursoren, so dass in
der Regel metallorganische Verbindungen zum Einsatz kommen. Die gebra¨uchlichs-
ten Ausgangsstoffe zur Herstellung von SnO2 Schichten u¨ber CVD sind: Zinn-Tetra-
und -Dichlorid [68, 95, 96], Tetramethyl-Zinn [68], Dimethyl-Zinn-Dichlorid [97]
und Dibutyl-Zinn-Diacetat [98]. Durch die Reaktion von beispielsweise gasfo¨rmi-
gem Zinn-Tetrachlorid mit Sauerstoff wird SnO2 gebildet:
SnCl4(g) + O2(g) → SnO2(s) + 2Cl2(g) (4.6)
Bei dieser Reaktion muss das entstehende Chlorgas abgefu¨hrt werden. Dies verdeut-
licht auch einen der großen Nachteile der CVD. In den meisten Fa¨llen sind die bei
der CVD entstehenden Nebenprodukte giftig bzw. umweltgefa¨hrdend und chemisch
a¨ußerst aggressiv, wie in diesem Beispiel, bei dem Chlorgas gebildet wird. Dies hat
auch einen technologisch negativen Einfluss auf die Eigenschaften der mit dieser
Methode hergestellten Schichten. Fu¨r viele (opto)elektronische Anwendungen, wie
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Abbildung 4.8.: Schematische Darstellung eines CVD Reaktors. Der Transport
des Prekursors wird hier durch einen Ar Strom unterstu¨tzt (aus [100]).
z.B. in organischen Leuchtdioden oder Displays, sind glatte Oberfla¨chen zur Ver-
meidung von Spannungsu¨berho¨hungen am Halbleiter/TCO-Kontakt unabdingbar
[99]. Mit CVD hergestellte Oberfla¨chen zeigen in der Regel eine vergleichsweise
hohe Rauhigkeit, was sie fu¨r den Einsatz in solchen Bauteilen ungeeignet macht.
Ungeachtet der genannten Nachteile ist die CVD in der kommerziellen Anwendung,
nicht zuletzt wegen ihres relativ geringen Kostenaufwands, auch fu¨r die Herstel-
lung von TCO-Schichten weit verbreitet [94]. Außerdem ko¨nnen auch komplizierte
Strukturen mittels CVD beschichtet werden, da hier praktisch keine Abschattungs-
effekte auftreten. Daru¨ber hinaus kann durch die geschickte Wahl der Ausgangs-
stoffe eine vergleichsweise einfache Dotierung von TCO Schichten erreicht werden.
So ist die F-Dotierung von SnO2 mittels CVD ohne weiteres mo¨glich, da die hierbei
entstehenden aggressiven Nebenprodukte (meist HF(g) und F2 (g)) relativ einfach
abgefu¨hrt werden ko¨nnen [94]. Abbildung 4.8 zeigt den schematischen Aufbau eines
typischen CVD Reaktors.
Spray-Pyrolyse
Die Spray-Pyrolyse ist eine vergleichsweise kostengu¨nstige und einfache Methode
fu¨r die Massenproduktion von großfla¨chigen Beschichtungen in industriellem Maß-
stab. Auch ein Großteil der in der Literatur untersuchten TCO Filme wurde mit
dieser Technik hergestellt, wobei der Fokus dabei in den meisten Fa¨llen auf einer
iterativen Verbesserung der Schichteigenschaften in Vielzahlexperimenten liegt. Ei-
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Abbildung 4.9: Schematische Dar-
stellung des Aufbaus eines Spray-
Pyrolyse-Systems. Als Transportgas
fu¨r die Ausgangslo¨sung wird hier
Pressluft verwendet (aus [69]).
ne U¨bersicht hierzu ist beispielsweise in den Arbeiten von Granqvist [4], Hartnagel
[1] oder Chopra [68] zu finden.
Die Methode der Spray-Pyrolyse basiert auf der pyrolytischen Zersetzung einer
gelo¨sten metallischen Verbindung beim Spru¨hen auf ein vorgeheiztes Substrat. In
vielen Fa¨llen werden, wegen ihrer guten Lo¨slichkeit, Metall-Chloride als Ausgangs-
materialien verwendet, die mit Wasser gut zu Oxiden umgesetzt werden ko¨nnen.
Fu¨r die Herstellung von SnO2 ist dies:
SnCl4 + 2H2O → SnO2 + 4HCl (4.7)
Auch hier kann relativ einfach, durch den Zusatz von z.B. HF oder SbCl5, eine
Dotierung des SnO2 erreicht werden [1, 4].
Abbildung 4.9 zeigt den schematischen Aufbau eines Spray-Pyrolyse-Systems. Die
Zersta¨ubung der chemischen Lo¨sung erfolgt an der Spray-Du¨se mit Hilfe eines
Tra¨gergases (hier Pressluft). Wichtige Prozessparamter sind der Druck des Tra¨ger-
gases, sowie der Fluss an Lo¨sung. Durch eine Heizung wird das Substrat auf kon-
stanter Temperatur gehalten. Eine großfla¨chige Beschichtung kann durch Rastern
bewerkstelligt werden, wobei entweder das Substrat oder die Spray-Du¨se bewegt
wird. Die Schicht-Eigenschaften ko¨nnen dabei stark von der Geometrie des Aufbaus
beeinflusst werden.
Neben den genannten Vorteilen bietet die Methode der Spray-Pyrolyse auch eini-
ge signifikante Nachteile. Diese entsprechen zum Teil denen der zuvor behandel-
ten chemischen Gasphasen-Abscheidung. So zeigen mit Spray-Pyrolyse hergestellte
Schichten eine fu¨r manche Anwendungen zu hohe Rauhigkeit. Ebenso ist die Ho-
mogenita¨t und chemische Reinheit der Schichten in vielen Fa¨llen problematisch.
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Fu¨r die Herstellung von Schichten mit guter kristalliner Qualita¨t sind außerdem in
der Regel vergleichsweise hohe Substrattemperaturen erforderlich.
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung
Die Methode der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung wird schon seit einiger Zeit
erfolgreich fu¨r die großfla¨chige industrieelle Herstellung von TCO Schichten ein-
gesetzt [101]. Die in dieser Arbeit untersuchten Schichten wurden ebenfalls mit-
tels Magnetron-Kathodenzersta¨ubung hergestellt. Eine detaillierte Beschreibung
der Grundlagen dieser Methode sind in Kapitel 5.1 zu finden.
Im Vergleich zu den zuvor beschriebenen Du¨nnschicht-Verfahren handelt es sich
bei der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung um eine Vakuum-Methode. Aufgrund
seines aggressiven Verhaltens kann HF, das in der Spray-Pyrolyse und CVD er-
folgreich als Dotierstoff zur Herstellung von SnO2:F verwendet wird, nicht bei der
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung eingesetzt werden. Die Dotierung erfolgt daher
u¨berwiegend durch Sb. Prinzipiell werden bisher jedoch deutlich ho¨here Leitfa¨hig-
keiten fu¨r SnO2:F Filme erzielt. Versuche, SnO2 mit alternativen F-Quellen u¨ber die
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung herzustellen, blieben bisher erfolglos [73, 102].
Die Herstellung von hochdotierten SnO2 Schichten wird daher in der industriel-
len Anwendung durch CVD oder Spray-Pyrolyse-Verfahren realisiert, wobei die
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung fu¨r hochdotierte TCO-Materialien wie ZnO:Al
oder ITO dominiert. Aufgrund seiner hohen chemischen und thermischen Stabi-
lita¨t wa¨ren jedoch auch hochdotierte, glatte SnO2 Schichten fu¨r viele Anwendun-
gen, wie z.B. CdTe-Du¨nnschichtsolarzellen oder (organische) Displays von großem
Interesse.
Fu¨r die Anwendung als transparentes Elektroden-Material wird eine hohe elektri-
sche Leitfa¨higkeit bei gleichzeitig hoher Transmission im optischen Spektralbereich
gefordert. Abbildung 4.10 gibt einen U¨berblick u¨ber die mit verschiedenen Metho-
den und Dotierstoffen erzielbaren elektrischen Leitfa¨higkeiten und Transmissions-
vermo¨gen von SnO2 Filmen. Es sei hierbei angemerkt, dass die Transmission von
Materialien von der Wellenla¨nge (Energie) des einfallenden Lichts abha¨ngt. In vie-
len Fa¨llen wird die Transmission jedoch ohne die Wellenla¨nge des Lichts angegeben.
Daru¨ber hinaus ha¨ngt die gemessene Transmission auch von der Schichtdicke des
untersuchten Materials ab, die in vielen Fa¨llen ebenfalls nicht genannt wird. Eine
Vergleichbarkeit der in der Literatur verfu¨gbaren Daten ist daher oft nur unter
Einschra¨nkungen mo¨glich.
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Abbildung 4.10.: Transmission und Leitfa¨higkeit dotierter und undotier-
ter SnO2 Filme, hergestellt mit verschieden Methoden. Undotiert: (1) CVD,
(2) Spray-Pyrolyse, (3) Verdampfung, (4) Kathodenzersta¨ubung, (5) Badab-
scheidung (stromlos), (6) Anodisierung, (7) Laser-Verdampfung. Dotiert: (8)
SnO2:Sb: Spray-Pyrolyse, (9) SnO2:Sb Kathodenzersta¨ubung, (10) SnO2:F
CVD, (11) SnO2:F Spray-Pyrolyse. Die Pfeile geben die Variation vergleich-
barer Datensa¨tze an (aus [1]).

5. Experimentelle Methodik
5.1. Magnetron-Kathodenzersta¨ubung
Bei der Kathodenzersta¨ubung [101] handelt es sich um ein PVD-Verfahren (engl.
physical vapor deposition). Dabei wird in der Na¨he des zu zersta¨ubenden Materi-
als eine anormale Glimmentladung gezu¨ndet, bei der die gesamte Kathodenfla¨che
durch die Entladung bedeckt wird. Geladene Ionen des Plasmas ko¨nnen auf das
Material beschleunigt werden und dort bei hinreichend großer Energie Partikel her-
ausschlagen bzw. zersta¨uben (engl. to sputter). Das zersta¨ubte Material kann an
einem anderen Ort kondensieren und eine Schicht bilden.
Der Aufbau einer planaren Magnetron-Kathode, wie sie auch in der vorliegen-
den Arbeit zum Einsatz kam, sowie die Anordnung von Plasma und Substrat in
der sog. Diodenanordnung sind in Abbildung 5.1 schematisch dargestellt. Das zu
zersta¨ubende Material wird als Target bezeichnet und dient als Kathode. Als An-
ode wird eine das Magnetron umfassende Abschirmung verwendet, die, ebenso
wie die Kammer, geerdet ist. Unterhalb des Target sind Permanentmagnete der-
art angeordnet, dass die magnetischen Feldlinien oberhalb des Targets geschlossen
sind (balanced magnetron). Da sich das Target durch den Ionenbeschuss wa¨hrend
des Betriebs aufheizen kann, ist das Magnetron mit einer Wasserku¨hlung ausge-
stattet. Als Prozessgas kommt vorwiegend das inerte Edelgas Argon zum Einsatz
[101, 104]. Die Anregung der Glimmentladung kann u¨ber Gleichstrom (DC) als
auch mit Hilfe eines Radiofrequenz-Wechselfeldes (RF) erfolgen [101]. Die Strom-
Spannungs-Kennlinie verzeichnet hierbei eine Zunahme des Stroms bei steigen-
der Spannung [105]. Die Methode der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung, d.h. die
zusa¨tzliche Verwendung eines magnetischen Feldes, geht urspru¨nglich auf eine Ar-
beit von Penning zuru¨ck [106]. Wa¨hrend der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung
wird das Plasma durch die Kombination von elektrischen und magnetischen Feldern
auf einen Bereich in der unmittelbaren Na¨he des Targets konzentriert. Dabei wird
die Magnetsta¨rke in der Regel so gewa¨hlt, dass die Elektronen stark beeinflusst
werden, wa¨hrend die Ionen des Plasmas aufgrund ihrer deutlich ho¨heren Masse
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Abbildung 5.1: Schematischer Aufbau
einer Magnetron-Kathode mit geschlos-
senen magnetischen Feldlinien (balan-
ced). Ebenfalls angegeben sind typische
Werte fu¨r die Gasdichte NGas, sowie die
Dichte von Ionen ni bzw. Elektronen ne
und der Elektronentemperatur Te. In der
Regel wird Ar bzw Ar/O2 als Prozessgas
verwendet (nach Ellmer [103]).
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kaum einen Einfluss spu¨ren. Durch die Kombination der Felder wird den Elek-
tronen eine Spiralbahn aufgezwungen [107]. Aufgrund der Spiralbahn erho¨ht sich
die Ionisierungswahrscheinlichkeit der Gasatome in der Prozessatmospha¨re durch
Elektronen deutlich. Die Entladung kann hierdurch bei vergleichsweise niedrigeren
Dru¨cken und ho¨heren Stromdichten aufrecht erhalten werden. Die Zersta¨ubungsra-
te erho¨ht sich dadurch gegenu¨ber einer Kathode ohne Magnetfeld um 1-2 Gro¨ßen-
ordnungen [101, 108], was gleichzeitig einen deutlichen Anstieg der Depositionsrate
auf dem Substrat zur Folge hat. Durch das Magnetfeld erha¨lt das Plasma die fu¨r
die Magnetron-Kathodenzersta¨ubung typische Torus-artige Form. Diese Konzen-
tration des Plasmas fu¨hrt zu einem inhomogenen Materialabtrag vom Target. Auf
dem Target bildet sich daher durch die Zersta¨ubung ein Erosionsgraben (engl. race
track).
Die Vorga¨nge innerhalb von Plasmen sind aufgrund der zahlreichen unterschied-
lichen, energetischen Spezies im System a¨ußerst komplex. Bei einem Plasma han-
delt es sich um ein quasineutrales Gas, in dem neutrale Atome, Ionen und Elek-
tronen nebeneinander existieren. Dabei ko¨nnen die Ionen und Atome außerdem
in verschiedenen angeregten Zusta¨nden vorliegen. Der Ionisationsgrad von Plas-
men bei der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung liegt typischerweise im Bereich von
10−4 [101] bis 10−3 [103]. Chapman za¨hlt fu¨r die grundlegende Beschreibung der
Vorga¨nge innerhalb eines Plasmas eine Vielzahl von Teilprozessen auf [109]. Die
wichtigsten Stoßprozesse sind hierbei: Ionisation, Anregung, elastische Streuung,
Relaxation und Rekombination. Weitere Stoßprozesse sind in erster Linie nur bei
der genauen Betrachtung von Teilprozessen relevant. Fu¨r jeden der Prozesse la¨sst
sich ein Wechselwirkungsquerschnitt in Abha¨ngigkeit von der Energie und dem
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Abbildung 5.2: Wechselwirkungsquer-
schnitte fu¨r Sto¨ße von Elektronen mit
neutralen Argon-Atomen in Abha¨ngig-
keit der Elektronenenergie (aus [113]).
els.: elastische Streuung; ion.: Ionisie-
rung; ext.: alle weiteren Prozesse; tot.:
Gesamtstoßquerschnitt.
Stoßpartner definieren. Abbildung 5.2 zeigt beispielhaft die verschiedenen Wechsel-
wirkungsquerschnitte fu¨r den Stoß von Elektronen mit neutralen Argon-Atomen in
Abha¨ngigkeit der kinetischen Elektronenenergie. Das Einsetzen der Ionisation der
Argon-Atome ist bei einer Energie von ∼10 eV zu erkennen, was in relativ guter
U¨bereinstimmung mit der Ionisationsenergie von Argon von ∼16 eV [101, 109] ist.
Fu¨r geringe Elektronenenergien zeigt Argon eine hohe Durchla¨ssigkeit, d.h. einen
niedrigen Stoßquerschnitt. Diese als Ramsauer-Effekt bezeichnete Eigenschaft ist
typisch fu¨r Edelgase und wird auf die Streuung von langsamen Elektronen am
Atompotential zuru¨ckgefu¨hrt [110, 111]. Die vollsta¨ndige Beschreibung dieses Ef-
fekts beinhaltet relativistische Elektron-Austausch- sowie Spin-Polarisationseffekte
[112].
Fu¨r die Zersta¨ubung und Deposition des Films ist die Potentialverteilung zwischen
Target und Substrat von großer Bedeutung. Sie bestimmt die Energieverteilung der
Ionen und Neutralteilchen, die bei der Schichtbildung beteiligt sind. Die Potenti-
alverteilung, und somit auch die Energieverteilung der Partikel, ha¨ngt von vielen
externen Parametern, wie beispielsweise Prozessdruck, Leistung, Magnetfeld, oder
Anregung u¨ber Gleichstrom oder Radiofrequenz-Wechselfeld, ab. In Abbildung 5.3
sind die Potentialverla¨ufe zwischen Target und Substrat fu¨r DC und RF angereg-
te Plasmen dargestellt. Rein qualitativ a¨hneln sich die Potentialverla¨ufe fu¨r beide
Fa¨lle, haben jedoch einen unterschiedlichen Ursprung.
Die DC-Entladung wird durch Sekunda¨relektronen aufrecht erhalten, die durch
auf das Target treffende Ionen erzeugt werden. Die Intensita¨t der Sekunda¨relek-
tronenemission ha¨ngt hierbei nahezu linear von der kinetischen Energie der Io-
nen ab [114, 115], weshalb hohe Spannungen VDC am Target wa¨hrend des Be-
triebs notwendig sind. Die Spannung VDC wird hierbei von außen an die Katho-
de angelegt. Aufgrund des permanenten Entladungsstroms ist die DC-Magnetron-
Kathodenzersta¨ubung nur fu¨r leitfa¨hige Target-Materien mo¨glich. Sekunda¨relektro-
nen ko¨nnen zusa¨tzlich auch durch Elektronen, Neutralteilchen oder Photonen er-
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Abbildung 5.3.: Potentialverlauf zwischen Target (Kathode) und Substrat fu¨r
DC- und RF-Anregung mit typischen Werten (nach Ellmer [103]). VP ist das
Plasma-Potential, VDC die angelegte Spannung bzw. der Potentialabfall an der
Kathode, Vfl ist das sich fu¨r ein ungeerdetes Substrat einstellende Potential
(Ionenstrom=Elektronenstrom).
zeugt werden. Das elektrische Feld an der Kathode beschleunigt die Sekunda¨relek-
tronen weg vom Target. Bei ausreichend großer kinetischer Energie ko¨nnen diese
dann neutrale Atome oder Moleku¨le des Prozessgases ionsisieren. Diese Ionen wer-
den wiederum auf die Target-Oberfla¨che beschleunigt und fu¨hren dort zu einemMa-
terialabtrag bzw. zur Emission von Sekunda¨relektronen. Ein Teil der Sekunda¨relek-
tronen kann außerdem die Anode erreichen und dort ebenfalls die Anregung bzw.
Emission von Elektronen bewirken [116]. Die fu¨r ein typisches Prozessgas aus Ar
bzw Ar/O2 relevanten Ionisationsenergien betragen 15,8 eV fu¨r Argon, 12,1 eV fu¨r
molekularen Sauerstoff (O2), sowie 13,6 eV fu¨r atomaren Sauerstoff (O) [101]. Je
nach zersta¨ubtem Material sind auch noch die Ionisationsenergien der darin ent-
haltenen Elemente bzw. Fragmente relevant.
In einem RF-angeregten Plasma erfolgt die Ionisation durch die Oszillationen von
Elektronen, die ihnen u¨ber die von außen angelegte Radiofrequenz aufgepra¨gt wird.
In der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung wird eine Frequenz von 13,56MHz ver-
wendet. Die Ionen ko¨nnen dem Wechselfeld aufgrund ihrer vergleichsweise hohen
Massetra¨gheit nicht folgen. Diese Art der Anregung ist wesentlich effektiver als die
Anregung u¨ber Sekunda¨relektronen bei der DC-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung.
Entsprechend ist der Potentialabfall am Target bei der RF-Anregung kleiner. Mit
RF-angeregten Plasmen ko¨nnen auch elektrisch schlecht bzw. nicht leitende Mate-
rialien zersta¨ubt werden, da aufgrund der wechselnden Polarita¨t eine Aufladung des
Targets verhindert bzw. vermindert werden kann. Dieser Effekt wurde zuerst von
Robertson und Clapp berichtet [117]. Die wechselnde Polarita¨t fu¨hrt außerdem zu
einer schlechteren Einschra¨nkung der Elektronen durch das Magnetfeld, so dass die
Plasmadichte vor dem Substrat deutlich erho¨ht ist gegenu¨ber der DC-Anregung.
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Abbildung 5.4.: U¨bersicht u¨ber Wechselwirkungsmechanismen von energeti-
schen Partikeln mit Oberfla¨chen (aus [119]).
Die Potentialverteilungen in Abbildung 5.3 entstehen bei der Verwendung eines
ungeerdeten Substrats. Durch den Beschuss der Substratoberfla¨che mit negativen
Ionen und Elektronen la¨dt sich dieses negativ auf, da die Ladungen nicht abflie-
ßen ko¨nnen. Gegenu¨ber dem positiven Plasma-Potential VP bildet sich daher ein
negatives Potential am Substrat aus, das als floating potential Vfl bezeichnet wird.
Sobald sich das floating potential ausgebildet hat sind die Stro¨me von negativen
und positiven Ladungen auf das Substrat im Gleichgewicht. Der Potentialabfall
am Substrat kann durch Erden oder Anlegen einer a¨ußeren Spannung variiert wer-
den, um so die Schichteigenschaften gezielt zu beeinflussen. Bei zu hohen nega-
tiven Spannungen kann sogar eine Zersta¨ubung des Substrats erfolgen [118]. Fu¨r
ein geerdetes Substrat entspricht der Anodenfall (Potentialabfall am Target) dem
Plasmapotential VP.
Eine U¨bersicht u¨ber den Einfluss von energetischen Partikeln auf Oberfla¨chen
gibt Abbildung 5.4. Diese Vorga¨nge sind sowohl fu¨r das Substrat bzw. die Film-
oberfla¨che als auch das Target gu¨ltig. Neben der hier dargestellten Vorga¨nge fu¨hrt
der Beschuss der Oberfla¨che auch zu einer thermischen Belastung des Substrats. Je
nach Energieverteilung der auf der Oberfla¨che auftreffenden Partikel sind verschie-
dene Prozesse dominant. Im Falle von Verbindungs-Materialien, wie z.B. TCOs,
kann außerdem eine Vera¨nderung des Targetmaterials erfolgen. Dies geht auf ver-
schiedene Zersta¨ubungsraten der Elemente einer Verbindung zuru¨ck. So wird im
Falle eines Metalloxids der Sauerstoff, aufgrund seiner geringeren Masse, in der Re-
gel einfacher zersta¨ubt als das Metall [101, 104]. Dieser Effekt wird als preferential
sputtering bezeichnet und fu¨hrt zu einer Vera¨nderung der Target-Zusammensetzung
an der Oberfla¨che. Nach hinreichend langer Zeit bildet sich dabei ein stationa¨res
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Gleichgewicht aus, so dass sich die Zusammensetzung der zersta¨ubten Partikel
und der Target-Oberfla¨che angleichen [120]. Eine Variation der Prozessgaszusam-
mensetzung ruft einen a¨hnlichen Effekt hervor. Daher erfolgt nach der A¨nderung
der Prozessparameter gewo¨hnlich zuna¨chst der Betrieb einer Magnetron-Kathode
im
”
Leerlauf“, d.h. ohne Substrat. Dieser Vorgang wird als Konditionierung des
Targets bezeichnet und dient außerdem, nach einem Bruch des Vakuums, zur Ent-
fernung von Kontaminationen auf der Target-Oberfla¨che sowie zur Entgasung von
Oberfla¨chen im Inneren der Depositionskammer (Getterung) [121].
Neben den Potentialverla¨ufen sind in Abbildung 5.3 außerdem beispielhaft die bei
der Zersta¨ubung von SnO2 auftretenden Ionen mit ihren zugeho¨rigen Driftrich-
tungen dargestellt. Positive Ionen (z.B. Ar+, O+, Sn+) werden im Kathodenfall
(|VDC|+VP) auf das Target beschleunigt und ko¨nnen dort bei ausreichend großer
kinetischer Energie Material zersta¨uben. Elektronen und negative Ionen (z.B. O−,
O2−) werden entsprechend vom Target weg beschleunigt. Negative Ionen mit aus-
reichend hoher kinetischer Energie ko¨nnen den Anodenfall u¨berwinden und die
Eigenschaften der wachsenden Schicht beeinflussen. Dieser Effekt wird als negative
ion resputtering bezeichnet [122, 123]. Ein Beschuss mit negativen Sauerstoffio-
nen kann beispielsweise zu einer starken Oxidation des Substrats fu¨hren [124].
Aufgrund der schlechteren Einschra¨nkung des Plasmas tritt bei der RF-Anregung
ein ho¨herer Fluss von negativen Ionen auf das Substrat auf. Je nach Defektche-
mie kann dieser Effekt einen großen Einfluss auf die elektronischen Eigenschaf-
ten von transparenten, leitfa¨higen Oxidhalbleitern bzw. deren Morphologie haben
[122, 123, 125–127].
Durch die Wahl der Prozessgaszusammensetzung wa¨hrend der Magnetron-Katho-
denzersta¨ubung ko¨nnen die Eigenschaften von TCO-Schichten gezielt beeinflusst
werden. So ist beispielsweise die Sto¨chiometrie von TCO-Filmen stark vom Sau-
erstoffgehalt im Prozessgas abha¨ngig. Es ist sogar mo¨glich, durch reaktive Magne-
tron-Kathodenzersta¨ubung, Oxidmaterialien unter Verwendung eines metallischen
Targets zu erzeugen. Da in der vorliegenden Arbeit ausschließlich keramische Oxid-
Targets zum Einsatz kamen, wird an dieser Stelle nicht auf dieses Konzept einge-
gangen. Na¨here Informationen zur reaktiven Magnetron-Kathodenzersta¨ubung von
Oxidmaterialien finden sich z.B. in [72, 101, 103, 128–131]. Auch bei der Verwen-
dung von oxidischen Targets hat eine A¨nderung der Ar/O2 Zusammensetzung des
Prozessgases einen starken Effekt auf die Eigenschaften des abgeschiedenen Films.
In Abbildung 5.5 a) ist dies am Beispiel des spezifischen elektrischen Widerstands
von kathodenzersta¨ubten ZnO:Al Schichten gezeigt. Bereits eine geringe Erho¨hung
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a) b)
Abbildung 5.5.: a) Spezifischer elektrischer Widerstand von Magnetron-
kathodenzersta¨ubten ZnO:Al Schichten in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffpar-
tialdrucks. (1) ZnO:Al2O3 Target (RF-Anregung), (2) Zn:Al-Target (RF-
Anregung), (3) Zn:Al-Target (DC-Anregung). Der Prozessdruck betra¨gt 0,5 Pa,
die Leistung 100W (aus [103]). b) Dichte verschiedener neutraler und positiver
Spezies in einem Ar/O2 Plasma in Abha¨ngigkeit der Gaszusammensetzung (aus
[132]).
des Sauerstoffanteils im Prozessgas fu¨hrt zu einem drastischen Anstieg des spezi-
fischen elektrischen Widerstands um mehrere Gro¨ßenordnungen. Zum Einen la¨sst
sich dies durch einen ho¨heren Strom von negativen Sauerstoffionen auf den ZnO:Al
Film wa¨hrend des Wachstums erkla¨ren (negative ion resputtering). Zusa¨tzlich wer-
den durch die Zugabe von O2 versta¨rkt Zinn-Leerstellen gebildet, die als ”
Killer-
Defekte“ in ZnO wirken und somit den spezifischen Widerstand erho¨hen [25, 26].
Die Variation des Sauerstoffanteils im Prozessgas kann also in eine A¨nderung
des effektiven Gleichgewichts-Sauerstoffpartialdrucks wa¨hrend des Wachstums ei-
ner TCO-Schicht u¨bersetzt werden. Dabei entspricht der Sauerstoffpartialdruck in
der Prozessgaszusammensetzung keinesfalls direkt dem effektiven Sauerstoffparti-
aldruck, der fu¨r die Einstellung des Defektgleichgewichts der hergestellten Oxid-
schicht verantwortlich ist. In Abbildung 5.6 ist die Abha¨ngigkeit des effektiven Sau-
erstoffpartialdrucks fu¨r das Schichtwachstum in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffanteils
rein qualitativ dargestellt. Fu¨r reines Ar bzw. niedrige Sauerstoffanteile wird die
Sto¨chiometrie des Oxids durch das Adsorptionsverhalten von Metallpartikeln und
Sauerstoff bestimmt, die in etwa dem sto¨chiometrischen Verha¨ltnis des Metalloxid-
Targets entsprechend auf der Substratoberfla¨che auftreffen. Allerdings zeigen Me-
tallatome allgemein eine sta¨rkere Wechselwirkung mit dem Substrat mit deutlich
gro¨ßeren Haftkoeffizienten (∼1) als Sauerstoff [133]. Dies kann zu extrem niedrigen
effektiven Sauerstoffdru¨cken (Metallu¨berschuss des wachsenden Films) in diesem
Regime fu¨hren, die viele Gro¨ßenordnungen unter dem der nominellen Prozessgaszu-
sammensetzung liegen (vgl. Abschnitt 7.3). Mit steigendem Sauerstoffanteil im Pro-
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Abbildung 5.6: Qualita-
tiver Verlauf des effektiven
Sauerstoffpartialdrucks fu¨r
das Wachstum einer katho-
denzersta¨ubten TCO-Schicht
in Abha¨ngigkeit des Sauer-
stoffanteils im Prozessgas.
Die A¨nderung des effektiven
Sauerstoffpartialdrucks kann
u¨ber viele Gro¨ßenordnungen
erfolgen. Sauerstoffanteilim Prozessgas
zessgas treten die bereits oben genannten Effekte auf, die eine deutliche Erho¨hung
des effektiven Sauerstoffpartialdrucks fu¨r das Schichtwachstum bewirken. Je nach
Material ist der U¨bergangsbereich zwischen extrem reduzierenden und oxidierenden
Bedingungen a¨ußerst schmal. Eine exakte Korrelation von Sauerstoffanteil im Pro-
zessgas und effektivem Sauerstoffpartialdruck fu¨r das Schichtwachstum von TCOs
ist aufgrund der mannigfaltigen Parameter nicht mo¨glich. Daher werden in der
Praxis die Depositionparameter gewo¨hnlich anhand der Vera¨nderungen der elek-
trischen bzw. optischen Eigenschaften optimiert.
Abschließend sollen an dieser Stelle die herausragenden Eigenschaften der Magne-
tron-Kathodenzersta¨ubung zusammen gefasst werden, die sie als großtechnische
Beschichtungsmethode attraktiv machen:
• Deposition von Materialien mit hohen Sublimations- bzw. Verdampfungstem-
peraturen mo¨glich
• simultane Abscheidung von Legierungen/Gemischen/Verbindungen mit stark
unterschiedlichen Dampfdru¨cken der Einzelkomponenten mo¨glich
• reaktive Prozessgase ermo¨glichen die Abscheidung von Verbindungen aus ele-
mentaren Targets (reaktives Zersta¨uben).
• großfla¨chige Beschichtung mo¨glich (gute Skalierbarkeit)
• gute Prozess-Stabilita¨t und -Kontrolle
• geringe Betriebskosten
• hohe Depositionsraten
• niedrige Substrattemperaturen
• niedrige Rauhigkeit der Schichten bei hoher Homogenita¨t und Dichte
• gute Adha¨sion der Schichten auf Substrat
5.2. Photoelektronenspektroskopie 57
5.2. Photoelektronenspektroskopie
Bei der Photoelektronenspektroskopie (PES) handelt es sich um eine Methode mit
hoher Oberfla¨chenempfindlichkeit und chemischer Selektivita¨t, die standardma¨ßig
im Fachgebiet Oberfla¨chenforschung an der Technischen Universita¨t Darmstadt
fu¨r die Charakterisierung von Halbleitergrenz- und -oberfla¨chen eingesetzt wird
[11, 12, 134–139]. Grundlage dieser Methode ist der von Albert Einstein im Jah-
re 1905 theoretisch beschriebene a¨ußere Photoelektrische Effekt [140]. Zusa¨tzlich
werden in PE-Spektren auch Emissionen von Auger-Prozessen beobachtet. Im Fol-
genden werden lediglich die wichtigsten Grundlagen dieser Methode kurz erkla¨rt,
die fu¨r das Versta¨ndnis der nachfolgenden Untersuchungen von No¨ten sind. Fu¨r wei-
tergehende Informationen sei auf die einschla¨gige Literatur verwiesen [141–152].
5.2.1. Bindungsenergie in Photoemissionsspektren
Durch Anregung mit elektromagnetischer Strahlung werden gebundene Elektro-
nen aus dem Festko¨rper in das Vakuumniveau angehoben und ko¨nnen die Ober-
fla¨che verlassen (s. Abbildung 5.7). Diese Elektronen werden als Photoelektronen
(PE) bezeichnet. Die PES bildet somit die besetzten elektronischen Zusta¨nde von
Festko¨rpern ab.
Die Bindungsenergien in PE-Spektren werden generell auf das Ferminiveau bezogen
angegeben, da die genaue Lage des Vakuumniveaus in der Regel nicht bekannt ist.
Durch die elektrische Kontaktierung zwischen Probe und Analysator gleichen sich
die Ferminiveaus an. Als Referenzniveau ist das Ferminiveau daher gut geeignet.
Fu¨r die kinetische Energie der Photoelektronen am Ort der Probe gilt (Erkla¨rung
der im Folgenden verwendeten Bezeichnungen s. Abbildung 5.7):
EPkin = hν − EFB − φP (5.1)
Durch die Potentialdifferenz zwischen Analysator und Probe erfahren die Photo-
elektronen eine Beschleunigung. Damit betra¨gt die kinetische Energie der Photo-
elektronen beim Eintritt in den Analysator:
EAkin = hν − EFB − φP + (φP − φA)
= hν − EFB − φA (5.2)
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Abbildung 5.7.: Energieschema fu¨r die Photoemission und Detektion von Pho-
toelektronen im Analysator. Die Probe (P) und der Analysator (A) stehen im
elektrischen Kontakt. VB steht fu¨r Valenzbandzusta¨nde und RN fu¨r ein Rumpf-
niveau. Die Austrittsarbeit ist φ, hν die Anregungsenergie der Strahlungsquelle,
EVak das Vakuumniveau, Ekin die kinetische Energie der Photoelektronen, EF
das Ferminiveau und EFB die Bindungsenergie bezogen auf das Ferminiveau. ESK
bezeichnet die Energie der Sekunda¨relektronenkante.
Durch Umstellung der Gleichung ergibt sich fu¨r die Bindungsenergie der Photo-
elektronen bezogen auf das Ferminiveau:
EFB = hν − EAkin − φA (5.3)
Die Bindungsenergie ist somit unabha¨ngig von der Austrittsarbeit der Probe. Durch
Kalibrierung mit einer metallischen Standard-Probe kann die Austrittsarbeit des
Analysators bestimmt werden. Diese wird definitionsgema¨ß so gesetzt, dass in PE-
Spektren die Bindungsenergie Null immer die Lage des Ferminiveaus angibt. Neben
Photo- und Augerelektronen mit definierter kinetischer Energie ko¨nnen auch in-
elastisch gestreute Elektronen die Probenoberfla¨che verlassen. Diese sogenannten
Sekunda¨relektronen tragen zum Untergrund in PE-Spektren bei. Mit zunehmender
Bindungsenergie steigt die Intensita¨t des Untergrundes an. Die minimale Energie,
welche die Sekunda¨relektronen aufweisen mu¨ssen, um die Probenoberfla¨che verlas-
sen zu ko¨nnen, ist die Austrittsarbeit der Probe. In PE-Spektren wird dies durch
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den steilen Abfall der Intensita¨t an der Sekunda¨relektronenkante beobachtet. Die-
se gibt die maximale Bindungsenergie an, bei der die Sekunda¨relektronen noch
genu¨gend Energie besitzen, um die Probe zu verlassen. Mit Hilfe der Bindungs-
energie der Sekunda¨relektronenkante kann die Austrittsarbeit der Probe bestimmt
werden. Die Sekunda¨relektronen weisen an der Sekunda¨relektronenkante eine ver-
schwindend kleine kinetische Energie auf. Durch die Potentialdifferenz zwischen
Analysator und Probe werden diese beschleunigt. In der Praxis wird in der Re-
gel ein zusa¨tzliches Potential φbias angelegt, um die Za¨hlrate zu erho¨hen. Fu¨r die
kinetische Energie der Sekunda¨relektronen an der Kante gilt dann:
ESKkin = φ
P − φA {+φbias} (5.4)
Da die Austrittsarbeit φA des Analysator und das angelegte Potential φbias bekannt
sind, kann die Austrittsarbeit der Probe φP direkt aus der Messung der Lage der
Sekunda¨relektronenkante bestimmt werden:
φP = hν − ESKB
{−φbias} (5.5)
5.2.2. Nomenklatur in Photoemissionsspektren
In Photoemissionsspektren werden sogenannte Endzustands-Effekte beobachtet.
Das bedeutet, dass ein Photoelektron mit dem im Festko¨rper verbleibenden Photo-
loch wechselwirkt, und dadurch eine A¨nderung seiner kinetischen Energie erfa¨hrt.
Einer dieser Effekte ist die Multiplett-Aufspaltung oder auch Spin-Bahn-Aufspal-
tung von Emissionslinien. Durch die Wechselwirkung zwischen den Gesamtdrehim-
pulsen ungepaarter Elektronen wird die Entartung innerhalb der Unterschalen auf-
gehoben. Diese Energieaufspaltung tritt auch fu¨r voll besetzte Schalen in der PES
auf, da bei der Emission eines Photoelektrons ein Photoloch zuru¨ckbleibt, mit dem
dieses wechselwirken kann. Das Intensita¨tsverha¨ltnis zwischen den aufgespaltenen
Niveaus einer Emissionslinie ist durch deren Grad der Entartung 2j+1 gegeben. Ei-
ne U¨bersicht u¨ber die Parameter der Spin-Bahn-Aufspaltungen der Unterschalen
gibt Tabelle 5.1.
Die Bezeichnung der Emissionslinien in PE-Spektren setzt sich aus dem Element,
der Unterschale und dem Gesamtdrehimpuls des Niveaus zusammen, aus dem
das Photoelektron emittiert wurde (<Element> <Unterschale><j>). Die Sn 3d3/2-
Emission wird beispielsweise durch Photoelektronen aus der 3d-Unterschale des Sn
mit einem Gesamtdrehimpuls von j=3/2 erzeugt.
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Tabelle 5.1.: Parameter der Spin-Bahn-Aufspaltung. Der Spin-Drehimpuls
wird mit s, der Bahndrehimpuls der Elektronen mit l bezeichnet. Der Gesamt-
drehimpuls der Elektronen ist j.
Unterschale l s j=l+s Intensita¨tsverha¨ltnis 2j+1
s 0 1/2 1/2 -
p 1 1/2 1/2, 3/2 1/2
d 2 1/2 3/2, 5/2 2/3
f 3 1/2 5/2, 7/2 3/4
Fu¨r die Nomenklatur der Auger-Emissionen ist die Ro¨ntgen-Notation gebra¨uchlich
[147]. Ein K1L1L1-Auger-U¨bergang z.B. bedeutet, dass ein Elektron aus der 1s-
Schale ionisiert wurde und diese frei werdende Lu¨cke durch ein Elektron aus der
2s-Schale aufgefu¨llt wurde. Die dabei frei gewordene Energie wurde auf das zweite
Elektron in der 2s-Schale u¨bertragen, das als Auger-Elektron ebenfalls das Atom
verla¨sst. Teilweise werden bei der Bezeichnung der Auger-Emissionslinien auch nur
die Hauptschalen (hier KLL) angegeben.
5.2.3. Oberfla¨chenempfindlichkeit
Die mittlere freie Wegla¨nge von Elektronen in einem Festko¨rper (s. Abbildung
5.8) ist von ihrer kinetischen Energie abha¨ngig und variiert nur wenig fu¨r ver-
schiedene Materialien [144, 153, 154]. Inelastisch gestreute Photoelektronen tra-
gen nur zum Untergrund in PE-Spektren bei. Die mittlere freie Wegla¨nge be-
tra¨gt je nach Anregungsenergie und Bindungsenergie der Photoemission nur weni-
ge A˚ bis nm, was die sehr hohe Oberfla¨chenempfindlichkeit der PES erkla¨rt. Die
Abha¨ngigkeit der mittleren freien Wegla¨nge der Photoelektronen von der kineti-
schen Energie kann ausgenutzt werden, um durch Variation der Anregungsenergie
(Synchrotron-Strahlungsquelle) die Informationstiefe der PES zu vera¨ndern. Eben-
so weisen verschiedene Rumpfniveau-Emissionen aufgrund ihrer unterschiedlichen
Bindungsenergien verschiedene Oberfla¨chenempfindlichkeiten auf.
5.2.4. Chemische Verschiebung
Die Bindungsenergie von Elektronen wird durch die lokale Verteilung der sie um-
gebenden Elektronenhu¨lle beeinflusst. Durch Vera¨nderung der lokalen Elektronen-
dichteverteilung a¨ndert sich auch die in der PES beobachtete Bindungsenergie der
Photoelektronen [144, 147]. Atome in einem ho¨heren Oxidationszustand weisen
eine gro¨ßere effektive Kernladungszahl auf. Dadurch zeigen die Photoelektronen
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Abbildung 5.8.: Freie Wegla¨nge λe in Abha¨ngigkeit der kinetischen Energie
der Photoelektronen [153, 154].
dieses Atoms eine gro¨ßere Bindungsenergie, als die eines Atoms in einem nied-
rigeren Oxidationszustand (siehe z.B. Abbildung 10.3 auf Seite 192). Diese Ver-
schiebung der Bindungsenergie wird als chemische Verschiebung bezeichnet und
kann zur chemischen Analyse von Festko¨rpern eingesetzt werden. Die Mo¨glichkeit,
zwischen verschiedenen Oxidationszusta¨nden und chemischen Umgebungen zu un-
terscheiden, ist neben der ausgezeichneten Oberfla¨chenempfindlichkeit eine weitere
herausragende Eigenschaft der PES.
5.2.5. Quantitative Oberfla¨chen-Analyse
Die Bestimmung der Zusammensetzung an der Oberfla¨che mittels PES erfolgt aus
den integralen Intensita¨ten der Photoemissionslinien. Die Intensita¨t eines Photo-
emissionsprozesses wird quantenmechanisch durch eine U¨bergangswahrscheinlich-
keit zwischen Anfangs- (i) und Endzustand (f) beschrieben (Fermis Goldene Regel)
[144]:
I ∝Wfi ∝ | < ψf |Hˆ′|ψi > |2 · δ(Ef − Ei − hν) (5.6)
Die Delta-Funktion stellt hierbei die Energieerhaltung sicher. Der Bracket-Ausdruck
gibt den U¨berlapp zwischen den Wellenfunktionen des Anfangs- und Endzustands
wieder. Dieses U¨bergangsmatrixelement entspricht dem Photoionisationswirkungs-
querschnitt σ und beinhaltet Impuls-, Teilchenzahl- und Symmetrieerhaltung.
Die gemessene Intensita¨t der Photoemissionslinie eines Elements A la¨sst sich dann
beschreiben durch:
IA ∝ σa
∫
NA(x, y, z) exp
(
− z
λecosθ
)
dz (5.7)
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wobei NA(x,y,z) fu¨r die Dichte von Atomen A am Ort (x,y,z), σA fu¨r deren Photoio-
nisationswirkungsquerschnitt und λe fu¨r die mittlere freie Wegla¨nge der Photoelek-
tronen steht. θ bezeichnet den Winkel zwischen Oberfla¨chennormalen (z-Richtung)
und dem Eintrittsspalt des Analysator.
Die im Spektrometer letztendlich detektierte Intensita¨t ha¨ngt zusa¨tzlich von wei-
teren Gera¨tefaktoren wie z.B. der Transmissionsfunktion des Analysators, der In-
tensita¨t der Strahlungsquelle usw. ab. Die Gera¨tefaktoren und Photoionisations-
wirkungsquerschnitte der verschiedenen Elemente werden daher als sog. atomare
Empfindlichkeitsfaktoren (engl. Atomic Sensitivity Factor, ASF) zusammengefasst.
Sie sind spezifisch fu¨r jedes Gera¨t und werden von den Herstellern zur Verfu¨gung
gestellt [147]. Fu¨r die Bestimmung der Konzentration nA eines Elements A in einer
Verbindung mu¨ssen alle enthaltenen Elemente N beru¨cksichtigt werden:
nA =
IA/ASFA
N∑
i
Ii/ASFi
(5.8)
5.2.6. Schichtdickenbestimmung
Mit Hilfe der PES kann die Schichtdicke von du¨nnen abgeschiedenen Filmen eines
anderen Materials auf einem Substrat oder von beispielsweise Oxidschichten ge-
messen werden. Hierbei wird die exponentielle Da¨mpfung der Substratemissionen
mit steigender Dicke der bedeckenden Schicht (s. Gleichung 5.7) ausgenutzt. In der
Praxis wird, z.B. fu¨r die Bestimmung der Aufwachsrate einer Schicht, zuna¨chst die
Intensita¨t einer Emissionslinie des unbedeckten Substrats I0Sub gemessen. Anschlie-
ßend wird die Intensita¨t der Substratemission nach der Deposition der Schicht IdSub
gemessen. Das Verha¨ltnis beider integralen Intensita¨ten ergibt sich nach Gleichung
5.7 zu:
IdSub
I0Sub
= exp
(
− d
λecosθ
)
(5.9)
Da der Winkel θ zwischen Oberfla¨chennormalen und Analysatoreingang, sowie die
mittlere freie Wegla¨nge der Photoelektronen λe (vgl. Abbildung 5.8) bekannt sind,
kann die Dicke d der du¨nnen Schicht durch Umstellen von Gleichung 5.9 direkt aus
dem gemessenen Intensita¨tsverha¨ltnis berechnet werden:
d = λecosθ · ln
(
I0Sub
IdSub
)
(5.10)
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Die Aufwachsrate des Films ergibt sich dann aus der zeitlichen A¨nderung der
Schichtdicke nach sukzessiven Depositionsschritten. Aufgrund der geringen mittle-
ren freien Wegla¨nge der Photoelektronen (s. Abbildung 5.8) ist die Schichtdickenbe-
stimmung mittels PES auf Schichtdicken von wenigen nm beschra¨nkt. Gleichung
5.10 setzt außerdem das lagenfo¨rmige Aufwachsen des Films auf dem Substrat
(Frank-van-der-Merwe-Wachstum) voraus.
5.2.7. Bestimmung von Bandanpassungen und Barrierenho¨hen
Das Verfahren zur Bestimmung der Schottky-Barrierenho¨he an einer
Halbleiter/Metall-Grenzfla¨che mittels Photoelektronenspektroskopie geht auf Ar-
beiten von Waldrop et al. zuru¨ck [155, 156]. Dabei wird ausgenutzt, dass sich der
Abstand zwischen der Bindungsenergie des Valenzbandmaximums des Halbleiters
(VBM) und der Rumpfniveaus (RN) wa¨hrend der Bildung der Grenzfla¨che nicht
a¨ndert [157]. Die Lage des VBM kann daher durch schrittweise Deposition aus den
Verschiebungen der Bindungsenergie der Rumpfniveau-Emissionen berechnet wer-
den. Im Folgenden soll dieses Verfahren am Beispiel der schrittweisen Deposition
von Pt auf SnO2 erkla¨rt werden (s. Abbildung 5.9).
Die Differenz zwischen den Bindungsenergien des Rumpfniveaus (hier Sn 3d5/2)
und des Valenzbandmaximums des Halbleiter-Substrats wird zuna¨chst fu¨r das un-
bedeckte Substrat bestimmt. Die Austrittsarbeit des Halbleiters φSub ergibt sich aus
der Lage der Sekunda¨relektronenkante (SEK). Mit steigender Depositionszeit ist in
der Regel eine Verschiebung der Rumpfniveau-Emissionen des Substrat-Halbleiters
zu beobachten. Sobald das gesamte Kontaktpotential aufgebracht ist, bleibt die
Bindungsenergie der Rumpfniveau-Emissionen des Substrats konstant. Die Band-
verbiegung eVbb im Halbleiter entspricht dann der absoluten Bindungsenergiever-
schiebung der Substrat-Emissionen.1
∆ESubRN = eVbb (5.11)
Die Bestimmung der Bindungsenergie des VBM des Halbleiter-Substrats im Ver-
lauf der Ausbildung der Grenzfla¨che ist nicht direkt aus den VB-Spektren mo¨glich,
da diese zunehmend von den Emissionen der Adsorbat-Schicht (hier Pt) dominiert
1Normalerweise wird die gesamte Bandverbiegung ausgebildet, bevor die Substrat-Emissionen
aufgrund der zu hohen Dicke der Adsorbat-Schicht nicht mehr zu beobachten sind.
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Abbildung 5.9.: Vorgehensweise zur Bestimmung der Schottky-Barrierenho¨he
mittels PES am Beispiel der sukzessiven Deposition von Pt auf SnO2. Die Se-
kunda¨relektronenkante (SEK) wurde mit He-I-Strahlung (UPS) angeregt, die
u¨brigen dargestellten Spektren mit monochromatischer Al-Kα-Strahlung (XPS).
Die Zeiten geben die Depositionsdauer der Pt-Abscheidung an.
werden (s. Abbildung 5.9, rechts). Daher wird die Bindungsenergie des Valenzban-
des an der Schottky-Grenzfla¨che aus den Positionen der Rumpfniveauemissionen
des Substrats abgeleitet:
ESubVBM(t) = E
Sub
RN (t)− (ESubRN (t = 0)− ESubVBM) (5.12)
Die Lage des Valenzbandmaximums an der Grenzfla¨che nach kompletter Ausbil-
dung der Halbleiter/Metall-Grenzfla¨che ESubVBM(GF) berechnet sich nach Gleichung
5.12 aus den Bindungsenergien ESubRN (GF) nachdem keine weitere Verschiebungen
(ausreichende Bedeckung mit Adsorbat) mehr auftreten.
Die Austrittsarbeiten des Substrats φSub und des dicken Adsorbat-Films φAds kann
aus der Lage der Sekunda¨relektronenkante (SEK) gema¨ß Gleichung 5.4 bestimmt
werden. Ein mo¨glicher Grenzfla¨chendipol ∆EVak, aufgrund eines Sprungs im Verlauf
der Vakuum-Energie EVak an der Grenzfla¨che, kann dann berechnet werden zu:
∆EVak = ∆φ− eVbb (5.13)
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Abbildung 5.10.: Energiediagramm der Schottky-Grenzfla¨che. Das Substrat
ist in diesem Fall ein Halbleiter (SnO2), der Adsorbat-Film wird durch ein Metall
(Pt) gebildet (weitere Erkla¨rung s. Text).
In Abbildung 5.10 ist das mit Hilfe der Informationen aus den PE-Spektren (s.
Abbildung 5.9) bestimmte Energiediagramm des Schottky-Kontakts dargestellt.
Die Schottky-Barrierenho¨he fu¨r Elektronen ΦB ergibt sich somit unter Beru¨cksich-
tigung der fundamentalen Bandlu¨cke Eg des Halbleiters zu:
ΦB = Eg − ESubVBM + eVbb = Eg − ESubVBM(an GF) (5.14)
Es sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass in dem hier vorgestellten Beispiel
der SnO2/Pt Grenzfla¨che keine Bindungsenergieverschiebungen der Rumpfniveau-
emission des Pt (Adsorbat) festgestellt werden. Das bedeutet, dass hier keine Pho-
tospannungen, induziert durch die Anregungsquelle, auftreten. Dies kann jedoch
bei manchen Halbleiter/Metall-Grenzfla¨chen der Fall sein. Detaillierte Informatio-
nen hieru¨ber sind z.B. in [141, 158] und darin aufgefu¨hrten Referenzen zu finden.
Das hier vorgestellte Verfahren la¨sst sich auch auf die Bestimmung der Valenzband-
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Diskontinuita¨t an Halbleiter/Halbleiter-Grenzfla¨chen erweitern. Hierbei mu¨ssen
dann je nach Materialkombination Bandverbiegungen im Halbleiter-Substrat und
in der Halbleiter-Adsorbat-Schicht beru¨cksichtigt werden, die durch die Bindungs-
energieverschiebungen der jeweiligen Rumpfniveau-Emissionen angezeigt werden.
5.3. Elektrische Messmethoden
Die gebra¨uchlichste Materialeigenschaft, welche die makroskopischen elektrischen
Eigenschaften von Materialien beschreibt, ist die elektrische Leitfa¨higkeit, die fu¨r
du¨nne Schichten standardma¨ßig nach der van-der-Pauw-Methode [159] gemessen
wird.
Messungen der elektrischen Leitfa¨higkeit bei Raumtemperatur ko¨nnen beispiels-
weise Aufschlu¨sse u¨ber die Dotierung von Halbleitern geben. Speziell fu¨r Oxidma-
terialien werden Leitfa¨higkeitsmessungen bei erho¨hter Temperatur und verschie-
denen Sauerstoffdru¨cken schon seit langem eingesetzt, um deren Defektstruktur
zu untersuchen. Bei solchen sog. elektrischen Relaxationsexperimenten wird bei
konstanter Temperatur (bei Oxidmaterialien i.d.R. >1000℃) der Sauerstoffdruck
in der Proben-Atmospha¨re variiert und, im einfachsten Fall, die Reaktion der
elektrischen Leitfa¨higkeit gemessen. Zum Teil werden hierbei auch der Hall- bzw.
Seebeck-Effekt zu Nutze gemacht. Die zentrale Fragestellung hierbei ist, wie sich
A¨nderungen der Sto¨chiometrie, hervorgerufen durch verschiedene chemische Po-
tentiale des Sauerstoffs (Sauerstoffdruck und Temperatur), auf die elektronischen
Eigenschaften (Ladungstra¨gerkonzentration) auswirken. Durch elektrische Messun-
gen ko¨nnen dabei Hinweise auf die dominierenden intrinsischen Defektspezies in
Abha¨ngigkeit des chemischen Potentials des Sauerstoffs gefunden werden. Fu¨r do-
tierte Materialien ist daru¨ber hinaus von Bedeutung, inwiefern sich intrinsische
Defekte auf die Dotierung des Materials auswirken. So wird bei einer Reihe von
dotierten Oxidhalbleitern eine Kompensation von extrinsischen Dotanden durch
intrinsische
”
Killer-Defekte“2 [23] bei entsprechenden chemischen Potentialen des
Sauerstoffs beobachtet. Eines der bekanntesten Beispiele hierfu¨r ist die Bildung von
Sauerstoff-Akzeptor-Defekten im Zwischengitter von Sn-dotiertem In2O3 (engl. in-
dium tin oxide, ITO) bei hohen chemischen Potentialen des Sauerstoffs [29]. Dieser
Effekt beschra¨nkt daru¨ber hinaus die Dotierbarkeit von Halbleitern (s. hierzu z.B.
[23, 26] und Abschnitt 2.3.3).
2Intrinsische Akzeptor-Defekte bei n-Dotierung, intrinsische Donator-Defekte bei p-Dotierung.
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Ein Problem hierbei ist, dass neben der Ladungstra¨gerkonzentration auch deren
Beweglichkeit in die elektrische Leitfa¨higkeit eingeht. In vielen Fa¨llen wird daher
eine konstante Beweglichkeit angenommen, und A¨nderungen der Leitfa¨higkeit auf
eine reine Variation der Ladungstra¨gerkonzentration zuru¨ckgefu¨hrt. Gerade fu¨r po-
lykristalline Materialen kann die Ladungstra¨gerbeweglichkeit jedoch signifikant mit
der Ladungstra¨gerkonzentration variieren [160–162]. Um zumindest eine qualita-
tive, separate Information u¨ber die A¨nderungen von Ladungstra¨gerkonzentration
und -beweglichkeit zu erhalten, ist die Messung einer weiteren elektrischen Mate-
rialkenngro¨ße unabdingbar.
Die umfassenste elektrische Charakterisierung von Halbleitern bietet die sog. Vier-
Koeffizienten-Methode, bei der neben der elektrischen Leitfa¨higkeit auch der Hall-,
Nernst- und Seebeck-Effekt gemessen werden. Hierdurch ko¨nnen neben der La-
dungstra¨gerkonzentration und -beweglichkeit außerdem Informationen u¨ber die ef-
fektive Masse und Streuprozesse (Transportprozesse) erhalten werden [163, 164].
Hierfu¨r sind jedoch a¨ußerst komplexe Probengeometrien und ein aufwa¨ndiger Mess-
aufbau no¨tig [164], der fu¨r diese Arbeit nicht zur Verfu¨gung stand. Als zwei von-
einander unabha¨ngige Materialkenngro¨ßen wurden in dieser Arbeit die elektrische
Leitfa¨higkeit und die thermoelektrische Kraft (Seebeck-Effekt) der hergestellten
SnO2 und SnO2:Sb Schichten in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffdrucks und der Tem-
peratur untersucht. Auf die Grundlagen zu den thermoelektrischen Messungen soll
im Folgenden eingegangen werden.
5.3.1. Thermoelektrische Messungen
Der Seebeck-Effekt beruht auf einer Sto¨rung des thermodynamischen Gleichge-
wichts der Verteilungsfunktion (Fermi-Funktion) von Ladungstra¨gern des Fest-
ko¨rpers aufgrund eines Temperaturgradienten. Physikalisch wird dies durch die
Lo¨sung der Boltzmann-Gleichung beschrieben (siehe z.B. [165]). Der experimen-
telle Seebeck-Koeffizient, auch als thermoelektrische Kraft bezeichnet, ist definiert
als [166]:
Q = − lim
∆T→0
(
∆U
∆T
)
(5.15)
wobei T fu¨r die Temperatur und U fu¨r die Spannung stehen. Das negative Vorzei-
chen wird dabei konventionsgema¨ß verwendet, so dass das Vorzeichen der thermo-
elektrischen Kraft mit dem der Majorita¨tsladungstra¨ger u¨bereinstimmt. Fu¨r reale
Messungen der thermoelektrischen Kraft ist die Temperaturdifferenz zwischen den
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Kontakten innerhalb eines Temperaturgradienten natu¨rlich gro¨ßer als Null. Im Fal-
le von Oxidmaterialien kann dies zu einem Gradienten in der Zusammensetzung
(Sto¨chiometrie) fu¨hren, der sich ebenfalls auf die thermoelektrische Kraft auswirkt.
Trestmanmatts et al. [166] konnten jedoch zeigen, dass dieser Effekt praktisch ver-
nachla¨ssigbar ist, so lange der Temperaturgradient nicht zu groß wird (∆Tmax≈10-
20K).
Nicht-entartete Halbleiter
Die Charakterisierung der elektronischen Eigenschaften von Halbleiter-Materialien
unter Zuhilfenahme des Seebeck-Effekts geht auf Arbeiten von Jonker [167] zuru¨ck.
Fu¨r nicht-entartete Halbleiter ist die thermoelektrische Kraft direkt mit der La-
dungstra¨gerkonzentration verknu¨pft:
Q = ±k
e
(
ln
(
NVB/LB
n/p
)
+A±
)
(5.16)
mit:
k: Boltzmann-Konstante
e: Elementarladung
NVB/CL: Effektive Zustandsdichte im Valenz-/Leitungsband
p/n: Loch-/Elektronenkonzentration
A: Transportkoeffizient zwischen 0 (kleine Polaronen)
und 2 (Breitband-Halbleiter)
Im Falle von transparenten, leitfa¨higen Oxidmaterialien kann in der Regel von ei-
ner starken Delokalisierung der Ladungstra¨ger ausgegangen werden, so dass hier ein
Transportkoeffizient von 2 verwendet werden kann. Die Zustandsdichten im Valenz-
bzw. Leitungsband sind normalerweise ebenfalls bekannt. Fu¨r nicht-entartete Halb-
leiter kann somit die Ladungstra¨gerkonzentration direkt aus der thermoelektrischen
Kraft bestimmt werden. Bei gleichzeitiger Messung der elektrischen Leitfa¨higkeit
ist nach Gleichung 2.5 dann außerdem eine Aussage u¨ber die Ladungstra¨gerbeweg-
lichkeit mo¨glich.
Entartete Halbleiter
Fu¨r entartete Halbleiter bricht die Na¨herung der Fermi-Verteilungsfunktion (Glei-
chung 2.1) durch die Boltzmann-Verteilungsfunktion zusammen. Zur Bestimmung
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der Ladungstra¨gerkonzentration muss dann Gleichung 2.2 unter Verwendung der
Fermi-Verteilungsfunktion integriert werden, wofu¨r keine analytische Lo¨sung exis-
tiert. Fu¨r entartete Halbleiter ist eine einfache funktionale Abha¨ngigkeit zwischen
Ladungstra¨gerkonzentration und thermoelektrischer Kraft wie in Gleichung 5.16
daher nicht gegeben. Jedoch la¨sst sich eine qualitative Beziehung zwischen La-
dungstra¨gerkonzentration und thermoelektrischer Kraft herleiten. Dies soll nach-
folgend am Beispiel eines hoch n-dotierten Halbleiters erfolgen.
Smith [168] zeigte, dass sich die thermoelektrische Kraft Q antiproportional zur
Fermienergie EF verha¨lt:
Q ∝ 1
EF
(5.17)
In der Na¨herung Quasi-Freier Elektronen kann die Fermienergie EF geschrieben
werden als:
EF =
~2
2m∗
(
3pi2n
)2/3
(5.18)
Hierbei bezeichnet m∗ die effektive Masse der Elektronen, die von der Ladungs-
tra¨gerkonzentration abha¨ngig ist [163]:
m∗ ∝ n1/3 (5.19)
Einsetzung von Gleichung 5.18 und 5.19 in Gleichung 5.17 liefert:
Q ∝ n−1/3 (5.20)
Damit ergibt sich zusammen mit Gleichung 2.5 auch ein direkter Zusammenhang
zwischen der thermoelektrischen Kraft Q und der elektrischen Leitfa¨higkeit σ:
Q ∝ σ−1/3 (5.21)
Im Falle eines n-Halbleiters steht in Gleichung 5.21 der Betrag von Q, da dort die
thermoelektrische Kraft definitionsgema¨ß negativ ist.
Fu¨r einen entarteten Halbleiter kann die Ladungstra¨gerkonzentration nicht di-
rekt aus der thermoelektrischen Kraft abgeleitet werden. Damit ist, anders als bei
nicht-entarteten Halbleitern, auch keine Bestimmung der Ladungstra¨gerbeweglich-
keit aus der kombinierten Messung von thermoelektrischer Kraft und Leitfa¨higkeit
mo¨glich. Allerdings kann die Proportionalita¨t beider Materialeigenschaften aus-
genutzt werden, um bei einer A¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit, wie sie in
elektrischen Relaxationsmessungen z.B. nach einer Variation des Sauerstoffdrucks
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Abbildung 5.11.: Brouwer-Auftragungen der stationa¨ren Leitfa¨higkeit σ
und des Betrags der thermoelektrischen Kraft Q in Abha¨ngigkeit des Sauer-
stoffdrucks pO2, gemessen an einer Magnetron-kathodenzersta¨ubten hoch Sn-
dotierten In2O3 (ITO) Schicht bei 600℃. Die Dotierkonzentration betra¨gt
10Gew.-% SnO2. Die Steigung der Regressionsgeraden der Leitfa¨higkeitswer-
te betra¨gt -1/8, die der thermoelektrischen Kraft 1/24. Die Korrelation zwi-
schen σ und Q gema¨ß Gleichung 5.21 ist fu¨r diese entartete ITO Schicht erfu¨llt.
Die A¨nderungen der elektrischen Leitfa¨higkeit gehen daher rein auf eine A¨nde-
rung der Ladungstra¨gerkonzentration zuru¨ck, wa¨hrend die Beweglichkeit kon-
stant bleibt.
auftritt, eine qualitative Aussage zu treffen, ob sich nur die Ladungstra¨gerkonzen-
tration a¨ndert, oder auch eine A¨nderung der Beweglichkeit auftritt. Sofern eine
entsprechend gerichtete A¨nderung der thermoelektrischen Kraft auftritt, kann an-
genommen werden, dass die Ladungstra¨gerbeweglichkeit in etwa konstant bleibt.
Falls eine reine A¨nderung der Ladungstra¨gerkonzentration auftritt, kann anhand
der stationa¨ren, sauerstoffdruckabha¨ngigen Werte der elektrischen Leitfa¨higkeit
und thermoelektrischen Kraft in den Brouwer-Auftragungen3 eine Korrelation ent-
sprechend Gleichung 5.21 gefunden werden. Ein Beispiel hierfu¨r ist in Abbildung
5.11 fu¨r ein im Rahmen dieser Arbeit durchgefu¨hrtes elektrisches Relaxationsex-
periment an einer hoch Sn-dotierten In2O3 (engl. indium tin oxide, ITO) Schicht
gegeben.
5.3.2. Relaxationsexperimente
Die Bestimmung des chemischen Diffusionskoeffizienten aus dem elektrischen Re-
laxationsverhalten geht urspru¨nglich auf Arbeiten von Du¨nwald und Wagner [169]
3log σ vs. log pO2 im thermodynamischen Gleichgewicht werden als Brouwer-Auftragung be-
zeichnet. Gelegentlich wird auch der Begriff Kro¨ger-Vink-Diagramm verwendet.
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zuru¨ck. Dieses Konzept soll im Folgenden am Beispiel eines Oxidhalbleiters her-
geleitet werden. Die Diffusion wird dabei als isotrop angesehen, d.h. der Diffu-
sionskoeffizient ist ein Skalar. Eine A¨nderung der Sto¨chiometrie Σ aufgrund von
chemischer Diffusion kann durch eine Gewichtsa¨nderung ∆w ausgedru¨ckt werden
[170]:
Σ = 1− wt − w0
w∞ − w0 = 1−
∆wt
∆w∞
(5.22)
Hier geben wt das Gewicht nach der Zeit t, w0 das Anfangsgewicht und w∞ das
Endgewicht nach unendlich langer Zeit an.
Das Defektgleichgewicht des Oxidhalbleiters sei durch den Sauerstoﬄeerstellen-
Mechanismus dominiert:
1
2
O2 +V
••
O + 2 e
′ ­ OO (5.23)
Die Gewichtsa¨nderung pro Einheitsvolumen entspricht demnach in diesem Beispiel
einer A¨nderung der Sauerstoﬄeerstellen-Konzentration und kann wie folgt mit ei-
ner A¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit ∆σ korreliert werden:
∆w
Einheitsvolumen
= ∆[V••O ] = 2∆[e
′] = 2
∆σ
eµ
(5.24)
wobei e die Elementarladung und µ die Ladungstra¨gerbeweglichkeit darstellen.
Nach Gleichung 5.24 gilt dann:
∆w1
∆w2
=
∆σ1
∆σ2
· µ2
µ1
(5.25)
Unter der Voraussetzung, dass die Ladungstra¨gerbeweglichkeit µ unabha¨ngig von
der Sto¨chiometrie des Oxidhalbleiters ist, wird der Quotient der Beweglichkei-
ten eins. Eine Gewichtsa¨nderung entspricht dann gleichfalls einer A¨nderung der
elektrischen Leitfa¨higkeit. In den meisten Fa¨llen ist diese Annahme erfu¨llt, ins-
besondere, wenn nur geringe A¨nderungen der Sto¨chiometrie (nicht zu große Va-
riationen des externen chemischen Potentials des Sauerstoffs) betrachtet werden.
Gleichung 5.25 wurde unter Annahme des Sauerstoffleerstellen-Mechanismus (Glei-
chung 5.23) hergeleitet. Allerdings beha¨lt die direkte Beziehung zwischen Gewichts-
und Leitfa¨higkeitsa¨nderung auch fu¨r andere Defekt-Modelle wie z.B den Sauerstoff-
Zwischengitter-Mechanismus oder auch fu¨r die Komplexierung von Defekten ihre
Gu¨ltigkeit. Wichtig ist hierbei nur, dass diese Defekte elektronisch aktiv sind, also
zur Ladungstra¨gerkonzentration beitragen.
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Die A¨nderung der Sto¨chiometrie kann, anstatt durch eine Gewichtsa¨nderung, auch
durch eine A¨nderung der Konzentrationsverteilung c(r,t) (in diesem Beispiel Sauer-
stoffleerstellen-Konzentration, s. Gleichung 5.24) ausgedru¨ckt werden. Hierfu¨r muss
u¨ber das Volumen V der Probe integriert werden. Wegen Gleichung 5.25 folgt
außerdem:
∆wt
∆w∞
=
∆σt
∆σ∞
=
1
V
∫
V
c(r, t)− c0
c∞ − c0 dr
3 (5.26)
Fu¨r die Ableitung des chemischen Diffusionskoeffizienten Dδ aus dem elektrischen
Relaxationsverhalten mu¨ssen also die Konzentrationstiefenprofile fu¨r die untersuch-
te Probengeometrie und die experimentellen Randbedingungen bekannt sein, die
sich aus der Lo¨sung des 2. Fickschen Gesetzes ergeben:
∂c(r, t)
∂t
= −∇(Dδ∇c(r, t)) (5.27)
Im Folgenden soll diese fu¨r die einseitige, chemische Diffusion in eine du¨nne Schei-
be (Du¨nnschicht-Problem) als Geometrie mit konstanter Linienquelle an der Ober-
fla¨che hergeleitet werden. Als Bedingung wird der diffusionslimitierte Fall ange-
nommen, d.h. der Austausch von Spezies an der Oberfla¨che der Scheibe mit der
Linienquelle erfolgt viel schneller als der Volumentransport (Diffusion). Das Kon-
zentrationstiefenprofil c(x,t) fu¨r diese Randbedingungen ist in Abbildung 5.12 fu¨r
verschiedenen Zeiten t dargestellt. Aufgrund der Geometrie des Problems muss
hier nur der Materialtransport normal zur Schichtoberfla¨che (x-Richtung) beru¨ck-
sichtigt werden. Eine mo¨gliche laterale Diffusion (y- und z-Richtung) tra¨gt nicht
zur Vera¨nderung des Konzentrationstiefenprofils bei, da an der gesamten Schicht-
oberfla¨che eine homogene Konzentration c∞ vorgegeben wird. Laterale Inhomo-
genita¨ten sind daher nicht zu beru¨cksichtigen. Ebenso ist die Diffusion von den
Seiten in die Schicht aufgrund der geringen Schichtdicke gegenu¨ber der lateralen
Ausdehnung vernachla¨ssigbar.
Die Lo¨sung des 2. Fickschen Gesetzes fu¨r diesen 1D-Grenzfall mit den Randbedin-
gungen c(x,t=0)=c0 und c(x,t=∞)=c∞ wird durch eine modulierte Fourrier-Reihe
beschrieben [171]:
Fc(x, t) =
c(x, t)− c0
c∞ − c0 = 1−
∞∑
i=0
4(−1)i
pi(2i+ 1)
cos
(
pi(2i + 1)
x
L
)
· exp
(
−pi2(2i + 1)2Dδt
L2
) (5.28)
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Abbildung 5.12.: Konzentrationstiefenprofile im 1D-Grenzfall fu¨r die einsei-
tige Diffusion in eine du¨nne Schicht der Dicke L fu¨r verschiedene Zeiten t. An
der Schichtoberfla¨che (x/L=1) wird eine konstante Endkonzentration von c∞
vorgehalten. Das Substrat wird als inert angesehen, d.h. an dieser Seite findet
keine Diffusion in bzw. aus der Schicht statt. Die Randbedingungen fu¨r c(x,t)
sind c(x,t=0)=c0 und c(x,t=∞)=c∞. Die zeitliche Vera¨nderung des Konzentra-
tionsverlaufs erfolgt diffusionslimitiert, d.h. der Austausch mit der Linienquelle
erfolgt schnell (nach Crank [171]).
Aus Gleichung 5.26 und Gleichung 5.28 folgt fu¨r das 1D-Diffusionsproblem fu¨r die
normierte Leitfa¨higkeitsa¨nderung:
σ(t)− σ0
σ∞ − σ0 =
1
L
L∫
0
∞∑
i=0
1− 4(−1)
i
pi(2i+ 1)
cos
(
pi(2i + 1)
x
L
)
· exp
(
−pi2(2i + 1)2Dδt
L2
)
dx
=
1
L
[
x−
∞∑
i=0
4(−1)i
pi2(2i+ 1)2
sin
(
pi(2i + 1)
x
L
)
· exp
(
−pi2(2i + 1)2Dδt
L2
)]L
0
= 1−
∞∑
i=0
4(−1)i
pi2(2i+ 1)2
· exp
(
−pi2(2i + 1)2Dδt
L2
)
(5.29)
U¨blicherweise wird die Relaxationszeit τ als Abku¨rzung eingefu¨hrt:
τ =
L2
pi2Dδ
(5.30)
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Abbildung 5.13: Zeitlicher Verlauf
der normierten Leitfa¨higkeitsa¨nde-
rung nach Gleichung 5.31 in linea-
risierter Darstellung fu¨r eine ka-
thodenzersta¨ubte ITO Schicht bei
600℃. Die Leitfa¨higkeitsa¨nderung
wurde durch eine Erho¨hung des Sau-
erstoffdrucks von 0,6 auf 100Pa zur
Zeit t=0 hervorgerufen.
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Fu¨r hinreichend lange Zeiten (t> τ) strebt der exponentielle Term in Gleichung
5.29 fu¨r i> 0 gegen Null, so dass diese Glieder in der Regel nicht beru¨cksichtigt
werden mu¨ssen. Damit ergibt sich fu¨r die normierte Leitfa¨higkeitsa¨nderung durch
Kombination von Gleichung 5.29 und 5.30:
1− σ(t)− σ0
σ∞ − σ0 =
4
pi2
exp
(
− t
τ
)
(5.31)
Abbildung 5.13 zeigt die nach Gleichung 5.31 normierte zeitliche Leitfa¨higkeitsa¨nde-
rung einer in dieser Arbeit untersuchten kathodenzersta¨ubten ITO Schicht nach
A¨nderung des Sauerstoffdrucks von 0,6Pa auf 100Pa bei 600℃. Die Steigung der
Regressionsgeraden entspricht der negativen inversen Relaxationszeit -1/τ aus der
direkt der chemische Diffusionskoeffizient Dδ nach Gleichung 5.30 berechnet werden
kann.
Die in dieser Arbeit mit elektrischer Leitfa¨higkeits-Relaxation an du¨nnen In2O3
und ITO Schichten bestimmten chemischen Diffusionskoeffizienten sind in Abbil-
dung 5.14 vergleichend mit Werten aus der Literatur dargestellt. Die gemessenen
Werte liegen im Bereich der Extrapolation von chemischen Diffusionskoeffizienten
nach Wirtz [172], gemessen mit elektrischer Leitfa¨higkeits-Relaxation. Aus der Ab-
bildung wird deutlich, dass chemische Diffusionskoeffizienten, je nach Defektchemie
des Materials, deutlich von Tracer-Diffusionskoeffizienten (Daten von Ikuma [173])
verschieden sein ko¨nnen. Der Vollsta¨ndigkeit halber ist zum Vergleich auch der
Verlauf des chemischen Diffusionskoeffizienten von SnO2 nach Kamp et al. [57]
dargestellt.
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Abbildung 5.14.: Temperaturabha¨ngigkeit des chemischen Diffusionskoeffizi-
enten fu¨r SnO2 nach Kamp [57], fu¨r In2O3:Zr nach Wirtz [172] und fu¨r In2O3
bzw. ITO aus eigenen Leitfa¨higkeits-Relaxationsmessungen. Die Werte von Iku-
ma [173] geben Tracer-Diffusionskoeffizienten von In2O3 wieder.

6. Apparatives
6.1. Oberfla¨chenanalyse
Die elektronischen und chemischen Eigenschaften von Materialien ko¨nnen durch
Verunreinigungen maßgeblich beeinflusst werden. Unter Umsta¨nden induzieren ad-
sorbierte Gasspezies mit einer Bedeckung im Sub-Monolagenbereich auf Halbleiter-
Oberfla¨chen bereits Bandverbiegungen [31]. Daher sind definierte Bedingungen fu¨r
die Pra¨paration und Untersuchung von Halbleiter-Grenzfla¨chen und -Oberfla¨chen
unabdingbar. Diese Voraussetzung ist nur fu¨r Ultrahochvakuum-Bedingungen er-
fu¨llt. Mit Hilfe der kinetischen Gastheorie kann die Zeit abgescha¨tzt werden, die
zur Ausbildung einer Monolage von Adsorbaten bei Raumtemperatur no¨tig ist. Der
Haftkoeffizient wird hierbei als Eins angenommen. Bei einem Druck von 10−4 Pa
bildet sich eine Monolage Adsorbate bereits innerhalb etwa einer Sekunde. Demge-
genu¨ber verla¨ngert sich diese Zeit bei einem Druck von 10−7 Pa auf ∼105 Sekunden.
Bei ausreichend niedrigen Dru¨cken (UHV-Bedingen) kann somit eine Kontamina-
tion der Oberfla¨che durch Adsorbate fu¨r den Zeitraum der Experimente verhindert
werden.
Daher erfolgten die Pra¨paration und Oberfla¨chenanalyse der im Rahmen dieser Ar-
beit untersuchten Schichten in dem Integrierten System DAISY-MAT (Darmsta¨dter
Integriertes System fu¨r Materialforschung, s. Abbildung 6.1), das verschiedene
UHV-Pra¨parationskammern mit einer Analyseeinheit vereint [174, 175]. U¨ber ei-
ne zentrale Verteilerkammer und einen komplexen Transfermechanismus ko¨nnen
Proben innerhalb kurzer Zeit zwischen Vakuum-Pra¨parationskammern und Ana-
lyseeinheit u¨berfu¨hrt werden, ohne dass dabei UHV-Bedingungen gebrochen wer-
den mu¨ssen. Die Pra¨paration und Charakterisierung der im DAISY-MAT herge-
stellten Schichten kann somit in situ erfolgen. Der Basisdruck des Systems be-
tra¨gt ∼10−7-10−8 Pa, was fu¨r die Untersuchung kontaminationsfreier Halbleiter-
Oberfla¨chen ausreichend ist.
Bei der Analyseeinheit handelt es sich um ein Physical Electronics 5700 Multi-
Technique-System, das u¨ber zwei Ro¨ntgenro¨hren, eine UV-Quelle, eine Ionen-Quelle
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Abbildung 6.1.: Schematische Darstellung des Integrierten Systems DAISY-
MAT.
und einen Elektronenanalysator verfu¨gt. Als Ro¨ntgenro¨hren dienen eine Al/Mg-
Dualanode und eine monochromatisierte Al-Ro¨ntgenro¨hre. Die Anregungsener-
gie der Mg-Kα-Strahlung betra¨gt 1253,6 eV, die der Al-Kα-Strahlung 1486,6 eV.
Die monochromatisierte Al-Ro¨ntgenquelle besitzt eine geringere Linienbreite von
∼0,3 eV gegenu¨ber der Dualanode mit einer Linienbreite von ∼0,8 eV. Fu¨r die
Untersuchung von Emissionen im Valenzbandbereich von Materialien steht eine
Helium-Gasentladungslampe mit einer Anregungsenergie im ultra-violetten Spek-
tralbereich (hν =21,22 eV fu¨r He-I) mit einer sehr niedrigen Linienbreite von weni-
gen meV zur Verfu¨gung. Die kinetische Energie der Photoelektronen wird mit Hilfe
eines Halbkugelanalysators (engl. Concentric Hemispherical Analyzer, CHA) ge-
messen. Wa¨hrend der XPS Messungen betra¨gt der Winkel zwischen dem Eintritts-
spalt des Analysators und der Probenoberfla¨che 45°. UP-Spektren werden mit ei-
nem Winkel von 90° aufgenommen. Aufgrund der niedrigen kinetischen Energie der
mit UV-Strahlung angeregten Photoelektronen wird wa¨hrend der UPS-Messungen
eine konstante Beschleunigungsspannung zwischen Probe und Analysator ange-
legt. Zur Kalibrierung der Bindungsenergie-Skala wird regelma¨ßig die Position der
Fermi-Kante und der Rumpfniveau-Emissionen von durch Ionenbeschuss gereinig-
ten Silber-, Gold- bzw. Kupfer-Proben bestimmt. Eine Klimaanlage sorgt außer-
dem fu¨r gleichbleibende Temperaturen, wodurch thermisch bedingte Schwankungen
der Bindungsenergie-Skala aufgrund von A¨nderungen des Monochromator-Kristalls
verhindert werden.
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6.2. Probenpra¨paration
Die Herstellung der in dieser Arbeit untersuchten undotierten SnO2 und Sb-dotier-
ten SnO2 (SnO2:Sb) Schichten wurde in der Oxid II Depositionkammer des DAISY-
MAT vorgenommen (s. Abbildung 6.2).
Die verwendete Kammer ist mit vier wassergeku¨hlten Magnetrons ausgestattet, die
am oberen Flansch kreisfo¨rmig angeordnet sind. Alle Magnetrons sind baulich von-
einander getrennt, um eine Kontamination untereinander zu verhindern. Unterhalb
der Magnetrons befindet sich ein drehbarer Verschluss (engl. shutter), mit dem die
O¨ffnungen der Quellen abgeschlossen werden ko¨nnen. Der heizbare Probenhalter ist
drehbar und verfu¨gt u¨ber eine Ho¨henverstellung, mit der sich der Abstand der Pro-
ben zu den Quellen vera¨ndern la¨sst. Am oberen Flansch der Kammer befindet sich
der Gaseinlass. Mit Hilfe von Massenflussreglern (engl. mass flow controller, MFC)
la¨sst sich die Zusammensetzung des Prozessgases steuern. Neben reinem Argon-
und Sauerstoffgas steht eine Mischgasleitung (Ar/O2) zur Verfu¨gung, die sehr ge-
ringe Sauerstoffanteile im Prozessgas ermo¨glicht. Das Pumpsystem verfu¨gt u¨ber
ein hydraulisch gesteuertes Drei-Wege-Plattenventil, mit dem sich der Pumpquer-
schnitt der Turbopumpe reduzieren la¨sst. Zusammen mit der Einstellung des Gas-
flusses la¨sst sich so der Prozessdruck wa¨hrend der Abscheidung in der Kammer
variieren. Der Druck wird mit Hilfe einer Kaltkathode fu¨r den Druckbereich von
10−8 − 10−2 Pa gemessen. Fu¨r ho¨here Dru¨cke bis ca. 10Pa wird eine kapazitive
Druckmessdose eingesetzt.
Durch eine Halogenlampe direkt unterhalb der Probenhalterung ko¨nnen die Pro-
ben geheizt werden. Um die Effektivita¨t der Heizung zu erho¨hen, ist unter der
Halogenlampe ein Reflektorschild aus Tantalblech angebracht, wodurch Substrat-
temperaturen bis ∼700℃ realisiert werden ko¨nnen. Mit dem Betriebsstrom der
Halogenlampe wird die Temperatur eingestellt. Die Temperatur an der Probenhal-
terung kann durch zwei Thermoelemente ermittelt werden. Zur Bestimmung der
Probentemperatur in Abha¨ngigkeit der angelegten Stromsta¨rke bzw. der Tempe-
ratur an der Probenhalterung werden Messungen mit einer Kalibrierprobe durch-
gefu¨hrt, auf deren Oberfla¨che ein Thermoelement angebracht ist. Der Versatz zwi-
schen tatsa¨chlicher Probentemperatur und Temperatur an der Gabel der Proben-
halterung, die fu¨r die Prozesskontrolle verwendet wird, ist somit bekannt.
Die Deposition der SnO2 und SnO2:Sb Schichten erfolgte mit Hilfe von Magnetron-
Kathodenzersta¨ubung u¨ber Radio-Frequenz-Anregung. Als Substratmaterial wur-
de im Regelfall Kalknatronglas verwendet, jedoch kamen auch Quarzglas, sowie
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Abbildung 6.2.: Schematische Darstellung der Depositionskammer Oxid II
des DAISY-MAT fu¨r die Herstellung von Oxid-Schichten u¨ber Magnetron-
Kathodenzersta¨ubung (nach [11]).
MgO und Si Einkristall-Substrate zum Einsatz. Anhand von Ro¨ntgen- und AFM-
Untersuchungen konnte kein Einfluss der verschiedenen Substrate auf das Auf-
wachsverhalten und die Schichteigenschaften festgestellt werden. Fu¨r die Depositi-
on der SnO2 und SnO2:Sb Schichten wurden folgende Standardparameter verwen-
det:
• Plasma-Anregung u¨ber Radio-Frequenz-Wechselfeld (RF-Anregung)
• Leistung PRF=25W, entspricht einer Leistungsdichte von 1,23W/cm2
• Prozessdruck p=0,5Pa
• Basisdruck der Depositionskammer 5·10−6 Pa
• Gesamtfluss 10 sccm
• Sauerstoff in Prozessgas variabel zwischen 0-30%
• Abstand Probe-Target d=8,4 cm
• Substrattemperatur TSubstrat=400℃
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Die Depositionsdauer lag unter diesen Bedingungen je nach Prozessgaszusammen-
setzung im Bereich von ∼2-8 nm/min. Anhand von Vorversuchen und Berichten aus
der Literatur wurde eine Substrattemperatur von 400℃ als Standard verwendet,
bei der eine gute kristalline Qualita¨t der hergestellten Schichten erzielt wurde.
Ebenso wurden die u¨brigen Depositionsbedingungen konstant gehalten, um den
Parameterraum, der sich auf die Schichteigenschaften auswirkt, mo¨glichst klein zu
halten. Eine Beeinflussung der Eigenschaften der hergestellten Schichten wurde
durch eine Variation der Prozessgaszusammensetzung, d.h. des Ar/O2 Verha¨ltnis-
ses, erreicht. Dadurch konnte eine große Bandbreite des chemischen Potentials des
Sauerstoffs schon wa¨hrend der Herstellung abgefahren werden, was sich stark auf
die Sto¨chiometrie der hergestellten Oxid-Schichten und damit auf ihre chemischen
und elektronischen Eigenschaften auswirkte.
Fu¨r die Schichtherstellung wurden kommerzielle, keramische, kreisrunde SnO2 (Kurt
J. Lesker) bzw. SnO2:Sb Targets (MaTeck) mit einem Durchmesser von zwei Zoll
eingesetzt. Die verwendeten Targets besaßen eine Reinheit von 99,9% (SnO2) bzw.
99,99% (SnO2:Sb) und eine Dichte von ∼95%. Das SnO2:Sb Target war mit
3Gewichtsprozent Sb2O5 versetzt, was einer Dotierkonzentration von ∼2,8Kat-
ionenprozent entspricht. Auf ein Bonden der Targets wurde verzichtet.
6.3. Hochdruck-Photoelektronenspektroskopie
Fu¨r Echtzeit-Untersuchungen des Einflusses von oxidierenden und reduzierenden
Bedingungen auf die Eigenschaften von SnO2 Oberfla¨chen und der SnO2/Pt Grenz-
fla¨che wurden sog. Hochdruck-Photoemissions-Messungen an der ISISS-Anlage (In-
novative Station for In Situ Spectroscopy) in Zusammenarbeit mit dem Fritz-
Haber-Institut am Elektronen-Speicherring BESSY II in Berlin durchgefu¨hrt. Mit
dieser speziellen Anlage ko¨nnen Photoemissions-Messungen bis zu einem Druck von
∼100Pa realisiert werden. Ermo¨glicht wird dies durch ein selbst gebautes differen-
tiell gepumptes elektrostatisches Linsensystem, welches vor einen kommerziellen
CHA (POIBOS 150, Specs GmbH) geschaltet ist. Eine schematische Darstellung
der ISISS-Anlage ist in Abbildung 6.3 gegeben. Eine detaillierte Beschreibung der
verwendeten Hochdruck-PES Anlage ist in [176–178] zu finden.
Sauerstoff- und Wasserstoff-Gas kann u¨ber Feindosierventile oder Massenflussregler
in die Messzelle eingeleitet werden. Die Druckmessung erfolgt mit einer kapazitiven
Druckmessdose fu¨r hohe Dru¨cke und mit einer Kaltkathode mit Pirani-Element fu¨r
niedrige Dru¨cke. Die Probe befindet sich auf einem Saphir-Probentra¨ger in einem
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Abbildung 6.3.: ISISS-Anlage (Innovative Station for In Situ Spectroscopy)
des Fritz-Haber-Instituts (FHI) in Berlin zur Messung von Photoelektronen-
spektren bei hohen Dru¨cken (mit freundlicher Genehmigung des FHI).
Abstand von ∼1,5mm vor dem Eintrittsspalt des differentiell gepumpten elektro-
statischen Linsensystems. Mit Hilfe einer Laserdiode (808 nm Wellenla¨nge, Dauer-
strich, 60W Ausgangsleistung) und einer Lichtleiter-Optik ins Ultrahochvakuum
kann die Probe geheizt werden. Das Laser-Licht wird dabei auf die Ru¨ckseite der
Probe gerichtet, um mo¨gliche Wechselwirkungs-Effekte (z.B. Photospannungen) zu
verhindern. Die Messung der Temperatur erfolgt durch ein direkt auf der Probe
befestigtes Thermoelement (Typ K).
Die Hochdruck-PES-Messungen an der undotierten SnO2 Schicht erfolgten am
U49/2-PGM2-Undulator-Strahlrohr des Elektronenspeicherrings BESSY II mit ei-
ner Anregungsenergie von 600 eV. Die Gesamtauflo¨sung ist hierfu¨r besser als
200meV.
Fu¨r die Untersuchungen der SnO2/Pt Grenzfla¨che mittels Hochdruck-PES wurde
das Dipol-Magnet-Strahlrohr ISISS des FHI bei BESSY II verwendet. Die Anre-
gungsenergie wurde mit 750 eV gewa¨hlt. Die Gesamtauflo¨sung ist hierfu¨r gegenu¨ber
dem Undulator-Stahlrohr mit ∼350meV etwas schlechter.
Die Kalibrierung der Bindungsenergie-Skala erfolgte aus den Positionen der Rumpf-
niveauemissionen und der Fermikante von metallischem Pt bzw. aus der Energie-
differenz zwischen der ersten und zweiten Anregung von Rumpfniveau-Emssionen
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der Schichten. Die Intensita¨t der Spektren wurde automatisch mit dem Ringstrom
des Synchrotrons normiert, um eine Vergleichbarkeit zwischen verschiedenen Mes-
sungen zu ermo¨glichen.
6.4. Optische Spektroskopie
Optische Transmissionsspektren der hergestellten SnO2 und SnO2:Sb Schichten im
ultravioletten bis nahe infraroten Spektralbereich des Lichtes wurden als Standard-
Methode zur Charakterisierung von Du¨nnschicht-Materialien eingesetzt. Bei dem
verwendeten Gera¨t handelte es sich um ein Perkin Elmer Lambda 900 UV/VIS/NIR
Spektrometer, das einen Wellenla¨ngenbereich von 180 bis 3000 nm abdeckt. Opti-
sche Messungen wurden nur an Schichten auf Quarzglas-Substraten durchgefu¨hrt,
um eine Transparenz des Substrates auch bei niedrigen Wellenla¨ngen zu gewa¨hrleis-
ten. Die Verwendung anderer Substrat-Materialien wie z.B. Kalknatronglas ist fu¨r
die optische Charakterisierung von Oxid-Materialien mit relativ großer Bandlu¨cke
ungeeignet. Vor jeder Messung wurde zur Untergrundkorrektur ein Transmissions-
spektrum mit einem unbeschichteten Quarzglas-Substrat aufgenommen.
6.5. Ro¨ntgenstrukturanalyse
Zur U¨berpru¨fung der kristallinen Qualita¨t und Phasenreinheit wurden Ro¨ntgen-
diffraktogramme der hergestellten SnO2 und SnO2:Sb Schichten mit Hilfe eines
Siemens D5000 Spektrometers in Θ-2Θ-Geometrie aufgenommen. Dabei wurde Ni-
gefilterte Cu-Kα Strahlung und ein sekunda¨rer Graphitmonochromator verwen-
det. Die Messung der Diffraktogramme erfolgte in einem 2Θ-Bereich von 10-90°.
Die Schrittweite betrug hierbei ∆2Θ=0,02°. Durch die Verwendung der Θ-2Θ-
Geometrie ist außerdem eine Aussage u¨ber die Textur der hergestellten Schichten
mo¨glich.
6.6. Elektrische Relaxationsmessungen bei Normaldruck
Messungen der elektrischen Leitfa¨higkeit und der thermoelektrischen Kraft der her-
gestellten Schichten wurden an der Northwestern University, Evanston (USA), in
der Arbeitsgruppe von Prof. T. O. Mason durchgefu¨hrt. Durch die Kombination
von Leitfa¨higkeits- und thermoelektrischen Messungen sind qualitative und mit
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Abbildung 6.4: Fotografie der
zur Herstellung der Pt-Kontakte
in der van-der-Pauw-Geometrie
verwendeten Probenhalterung
mit Schattenmaske.
Einschra¨nkungen auch quantitative gesonderte Aussagen u¨ber die Ladungstra¨ger-
konzentration und -beweglichkeit mo¨glich. Aufgrund der Dicke der hergestellten
kompakten Schichten im Bereich von ∼500 nm ist der Einfluss der Oberfla¨che ver-
nachla¨ssigbar, so dass die A¨nderungen der Leitfa¨higkeit wa¨hrend den elektrischen
Relaxationsmessungen nur durch einen Volumen-Effekt erkla¨rbar sind.
Probenpra¨paration
Fu¨r die elektrischen Relaxationsmessungen wurden spezielle Proben in der van-
der-Pauw-Geometrie [159] hergestellt. Zuna¨chst wurden die TCO Schichten auf
einkristallinen MgO-Substraten mit (100) Orientierung in der Oxid II Depositions-
kammer mit den gleichen Parametern wie die Schichten fu¨r die Oberfla¨chenanalyse
mittels Magnetron-Kathodenzersta¨ubung abgeschieden (vgl. Abschnitt 6.2). Die
Kantenla¨nge der quadratischen Substrate betrug 2x2 cm2, die Dicke 1mm. Die
Schichtdicke der Oxid-Filme wurde mit einem Weißlicht-Interferometer bestimmt
und lag typischerweise bei ∼400 nm. Fu¨r die elektrischen Messungen wurden Pt-
Kontakte durch Kathodenzersta¨ubung auf die Oxid-Schichten aufgebracht. Hierfu¨r
wurden die Proben in eine spezielle Probenhalterung mit Schattenmaske (s. Ab-
bildung 6.4) eingebaut und anschließend in einem konventionellen Sputter-Coater
(BAL-TEC) bei Raumtemperatur beschichtet. Das verwendete Pt-Target (BAL-
TEC) besaß eine Reinheit von 99,99%. Die Dicke der kreisrunden Pt-Kontakte
mit einem Durchmesser von 4mm betrug ∼50 nm. Nach der Abscheidung des Pt
wurden die Proben mit Hilfe eines Diamantstifts in vier gleich große Quadrate
mit einer Kantenla¨nge von 1 cm geschnitten. Dadurch wurden Viertelkreis-fo¨rmi-
ge Pt-Kontakte an den Ecken der Proben erhalten (s. Abbildung 6.6). Durch die
Pt-Kontakte auf den hergestellten Proben ist ein besserer elektrischer Kontakt zu
den eigentlichen Messspitzen des Relaxations-Aufbaus mo¨glich, was insbesondere
fu¨r schlecht leitende Proben unabdingbar ist.
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Abbildung 6.5.: Schematische Darstellung des Messaufbaus fu¨r die elek-
trischen Leitfa¨higkeits- und thermoelektrischen Relaxationsmessungen an der
Northwestern University, Evanston (USA). Der Temperaturgradient entlang der
Ofen-Achse ist durch den Farbverlauf symbolisiert.
Messaufbau
Das in dieser Arbeit verwendete selbst gebaute Messsystem (s. Abbildung 6.5) be-
steht aus einem gewo¨hnlichen Rohrofen, mit dem Probentemperaturen bis∼1200℃
erreicht werden ko¨nnen. Aufgrund der bei den Experimenten eingesetzten Ma-
terialien (insbesondere Edelstahl-Probentra¨ger und Schrauben), ist die maximale
Probentemperatur jedoch auf ∼600℃ begrenzt. Als Messzelle dient ein Alumina-
Rohr, das in das Arbeitsrohr des Ofens geschoben wird. Die beiden Enden des
Alumina-Rohrs werden durch verschraubbare, wassergeku¨hlte Strom- und -Gas-
durchfu¨hrungen aus Messing verschlossen. Zur Abdichtung der Keramik-Metall-
U¨berga¨nge dienen gewo¨hnliche O-Ringe. Der Sauerstoffdruck (genauer Sauerstoff-
partialdruck) wird durch die Verwendung von reinem Ar bzw. verschiedener Ar/O2
Gasmischungen vorgegeben. Der Gesamt-Gasdruck in der Messzelle betra¨gt 105 Pa
(Normaldruck). Mit Hilfe eines Dreiwegeventils kann zwischen zwei Gaszuleitun-
gen hin und her geschaltet werden. Jede der beiden Gaszuleitungen kann u¨ber
eine eigene Nebenleitung (Bypass) gespu¨lt werden. Die Einstellung des Gasflus-
ses in die Messzelle erfolgt u¨ber einen manuellen Gasflussregler. Die tatsa¨chliche
Sauerstoffkonzentration in der Messzelle wird durch einen nachgeschalteten poten-
tiometrischen Sauerstoffsensor (Zirkonia-Zelle, AMETEX) gemessen.
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Die Probe befindet sich auf einer in Zusammenarbeit mit der feinmechanischen
Werkstatt des Fachbereichs Materialwissenschaft der TUD selbst konzipierten Pro-
benhalterung (s. Abbildung 6.6). Jeder der vier Messkontakte besteht aus einem
Typ-S-Thermoelement. Die Messkontakte werden durch Unterlegscheiben und Mut-
tern u¨ber durchga¨ngige Schrauben direkt auf den Pt-Kontaktfla¨chen der Proben
fixiert. Keramische Einsa¨tze aus Al2O3 isolieren die Schrauben vom Probenhal-
ter aus Edelstahl und verhindern so Kurzschlu¨sse wa¨hrend der Messungen. Die
Messleitungen werden durch du¨nne Al2O3-Ro¨hrchen voneinander isoliert nach au-
ßen gefu¨hrt. Der Probentra¨ger mit der kontaktierten Probe sitzt wiederum auf
einem Block aus Al2O3 mit einer Al2O3-Stange, was die sichere und reproduzierba-
re Positionierung der Probe in der Messzelle gewa¨hrleistet. Die Probe befindet sich
wa¨hrend der Messungen leicht um ihre Oberfla¨chennormale verdreht am Rand der
homogenen Temperatur-Zone des Ofens, um einen ausreichenden Temperaturgra-
dienten u¨ber die Probe zu ermo¨glichen. Im Idealfall herrschen an allen vier Proben-
Ecken unterschiedliche Temperaturen (sechs Temperaturdifferenzen, s. Abbildung
6.6).
Die Messungen der Leitfa¨higkeit und der thermoelektrischen Kraft erfolgen com-
putergesteuert mit einem selbst geschrieben Messprogramm auf der Basis von Lab-
VIEW (National Instruments). Zur Bestimmung der elektrischen Leitfa¨higkeit wird
ein definierter Strom an zwei Probenecken eingepra¨gt und die zwischen den bei-
den Kontakten der gegenu¨berliegenden Probenkante abfallende Spannung gemes-
sen (van-der-Pauw-Methode [159]). Zur Korrektur von Thermospannungen erfolgt
eine zweite Spannungsmessung mit umgekehrter Stromrichtung. Die aufgrund des
eingepra¨gten Stroms abfallende Spannung ergibt sich dann aus der Mittelung bei-
der Werte. Zur besseren Genauigkeit werden die Kontakte fu¨r die Einpra¨gung des
Stromes und der Spannungsmessung durchpermutiert. Zur Bestimmung der ther-
moelektrischen Kraft werden die Temperaturen an allen Messkontakten und die
zwischen den Kontakten abfallenden Spannungen ohne eingepra¨gten Strom gemes-
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sen. Die thermoelektrische Kraft berechnet das Programm aus der Steigung der
Auftragung der Thermospannungen gegen die zugeho¨rigen Temperaturdifferenzen
(Q=∆Utherm/∆T). Bei den verwendeten Messgera¨ten handelt es sich um einen
computergesteuerten Scanner (Keithley, Modell 705), eine Stromquelle (Keithley,
Modell 224) und ein digitales Multimeter (Keithley, Modell 196).
6.7. In situ Leitfa¨higkeits-Relaxations-Messungen
Auf der Grundlage von Erfahrungen mit elektrischen Relaxationsexperimenten an
der Northwestern University wurde ein Leitfa¨higkeits-Relaxations-Messplatz im
Fachgebiet Oberfla¨chenforschung an der TU Darmstadt aufgebaut. Die Leitfa¨hig-
keitsmessungen erfolgen dabei direkt in der Vakuum-Depositionskammer (s. Ab-
bildung 6.7). Dies bietet die Mo¨glichkeit der in situ Messung der elektrischen
Leitfa¨higkeit bereits wa¨hrend des Schichtwachstums. Daru¨ber hinaus ko¨nnen auch
sehr geringe Sauerstoffdru¨cke bis hin zum Basisdruck der Vakuumkammer von
∼10−5-10−6 Pa definiert eingestellt werden.
Fu¨r den in situ Leitfa¨higkeitsaufbau wurde eine neue Vakuum-Depositionskammer
aufgebaut, deren Design (Anordnung der Magnetron-Kathoden, Substratheizung
etc.) im Wesentlichen dem der in Abschnitt 6.2 beschriebenen Kammer (s. Ab-
bildung 6.2) entspricht. Die Anschlussleitungen fu¨r die Messung der elektrischen
Leitfa¨higkeit werden durch Vakuum-Durchfu¨hrungen aus der Kammer gefu¨hrt.
Als Substrate dienen quadratische Quarzglas- oder MgO-Einkristall-Pla¨ttchen mit
einer Kantenla¨nge von 1 cm und einer Dicke von 1mm.Wie auch bei der Probenher-
stellung fu¨r die elektrischen Messungen bei Normaldruck werden auf die Ecken der
Substrate viertelkreisfo¨rmige, du¨nne Gold- bzw. Platin-Kontakte mit Hilfe einer
Schattenmaske (s. Abbildung 6.4) in einem Sputter-Coater aufgebracht. Allerdings
erfolgt hier die Abscheidung der Metall-Kontakte vor der Deposition des TCOs,
die TCO-Schicht wird also von der Ru¨ckseite her kontaktiert.
Das Substrat mit Metall-Kontakten wird mit Hilfe von Schrauben, Muttern und
Unterlegscheiben an den Kanten auf einen elektrisch isolierenden Probenhalter aus
Al2O3 geschraubt. Anschließend werden die Kontakte der Anschlussleitungen fu¨r
die elektrischen Messungen an Schrauben befestigt. Die Kontaktierung der Probe
erfolgt also u¨ber die Schrauben und Unterlegscheiben auf den Metall-Kontakten.
Die stromfu¨hrenden Teile sind dabei nicht in Kontakt mit der Oberfla¨che des Pro-
benhalters aus Al2O3, der wa¨hrend der Deposition unweigerlich auch beschichtet
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Abbildung 6.7.: Fotografie einer TCO-Schicht wa¨hrend eines in situ Relaxa-
tionsexperiments in der UHV-Depositionskammer (links). Rechts ist eine Foto-
grafie der gesamten UHV-Kammer mit Peripherie zu sehen.
wird. Dies stellt sicher, dass der Stromfluss wa¨hrend der elektrischen Messungen
auf die Probe beschra¨nkt ist. Die Probentemperatur wird mit Hilfe eines Ther-
moelements, dessen Fu¨hler in die Oberfla¨che eines Glass-Pla¨ttchens eingeschmol-
zen ist, direkt neben dem Substrat gemessen. Die Deposition der TCO Schich-
ten erfolgt, wie bereits in Abschnitt 6.2 beschrieben, mit Hilfe der Magnetron-
Kathodenzersta¨ubung.
Als Messgera¨te werden ein Elektrometer (Modell 6617B), eine Stromquelle (Modell
6220) sowie eine low-current Matrixkarte (Modell 7152) mit 7001 Mainframe der
Firma Keithley eingesetzt, die mit Hilfe eines selbst geschrieben Messprogramms
auf der Basis von LabVIEW (National Instruments) gesteuert werden. Als Mess-
prinzip wird auch hier die van-der-Pauw Methode [159] angewandt. Zur Erho¨hung
der Messgenauigkeit werden alle vier Ecken der Probe bei der Stromeinpra¨gung
und Spannungsmessung paarweise durchpermutiert. Etwaige Thermospannungen
werden durch Umkehr der Stromrichtung und anschließende Mittelung des Span-
nungsabfalls korrigiert. Daru¨ber hinaus werden der Druck in der Messkammer und
die Probentemperatur mitgeschrieben. Außerdem bietet das Messprogramm die
Mo¨glichkeit der Messung von Strom-Spannungs-Kennlinien.
Die Gasdosierung erfolgt u¨ber das Messprogramm mit Hilfe von Massenflussreglern
(MKS Instruments). Der Sauerstoffdruck in der Messkammer wird dabei durch den
Gasfluss und die Stellung des Drei-Wege-Plattenventils zwischen Kammer und Tur-
bomolekularpumpe (variabler effektiver Pumpquerschnitt) bestimmt. Damit sind
wa¨hrend des Betriebs der Turbomolekularpumpe, je nach Basisdruck der Kammer,
definierte Sauerstoffdru¨cke zwischen ∼10−5-0,1 Pa mo¨glich.
Teil II.
Oberfla¨chen- und Schichteigenschaften

7. Kathodenzersta¨ubte SnO2 und SnO2:Sb
Du¨nnschichten
7.1. Ausgangssituation
Zinnoxid besitzt seit Jahrzehnten eine breite Anwendung als transparentes Elektro-
denmaterial in optoelektronischen Bauteilen sowie als aktives Material in Gassenso-
ren und wird somit seit langer Zeit intensiv erforscht [1, 2, 6, 179]. Je nach Anwen-
dungszweck werden unterschiedliche Anforderungen an die elektrische Leitfa¨hig-
keit, optische Transparenz und Morphologie des Materials gestellt, um nur einige
Eigenschaften zu nennen. Eine Vielzahl chemischer und physikalischer Methoden ist
zur Herstellung du¨nner SnO2 Schichten verfu¨gbar (s. hierzu auch Abschnitt 4.1.4).
Als extrinsische Dotanden werden fu¨r SnO2 vorwiegend Fluor oder Antimon einge-
setzt. Dabei werden die ho¨chsten Leitfa¨higkeiten von ∼5000 S/cm fu¨r Fluor-dotiertes
SnO2 mittels chemischer Gasphasen-Deposition (engl. chemical vapor deposition,
CVD) unter Verwendung von HF als Fluor-Quelle erzielt [68, 73, 179, 180]. Dies
liegt im Bereich von Zinn-dotiertem Indiumoxid (engl. indium tin oxide, ITO), fu¨r
das mit ∼104 S/cm die ho¨chste elektrische Leitfa¨higkeit fu¨r kommerziell eingesetzte
transparente Oxidmaterialien berichtet wird [1, 179, 180]. Als nachteilig fu¨r manche
Anwendungen erweist sich die hohe Rauhigkeit von CVD SnO2:F Du¨nnschichten.
So sind beispielsweise glatte Elektroden-Oberfla¨chen fu¨r eine homogene Feldvertei-
lung in organischen optoelektronischen Bauteilen unabdingbar [99, 181, 182].
Fu¨r die großfla¨chige Herstellung glatter Oxid-Du¨nnschichten (mittlere quadratische
Rauhigkeit∼1 nm) hat sich die Methode der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung eta-
bliert [1, 104, 183]. Zur Dotierung von SnO2 wird in der Magnetron-Kathodenzer-
sta¨ubung vorwiegend Antimon eingesetzt, da eine Abscheidung unter Verwendung
von bereits dotierten Targets mit definierter Zusammensetzung erfolgen kann. Al-
lerdings liegen die mit SnO2:Sb erzielten Leitfa¨higkeiten im Allgemeinen etwa eine
Gro¨ßenordnung unter der von SnO2:F [1, 68, 73, 179], was fu¨r einige Anwendungen
nicht ausreichend ist.
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Als Ursache fu¨r die geringere Leitfa¨higkeit wird in der Literatur die Dual-Valenz
von Antimon diskutiert [71, 73, 78–80, 184–187]. So ist Sb5+ in SnO2 als flacher
Donor aktiv [77, 188], wa¨hrend Sb+3 tiefe Akzeptor-Sto¨rstellen ausbildet [78–80],
was zur Verringerung der elektrischen Leitfa¨higkeit fu¨hrt. Daru¨ber hinaus wird
aufgrund des deutlichen Gro¨ßenunterschieds von Sb3+ zu Sn4+ des Wirtsgitters
ha¨ufig eine Segregation von Antimon an der Oberfla¨che bzw. den Korngrenzen
beobachtet [78–80, 184–187].
Neben der elektrischen Leitfa¨higkeit, die durch die Ladungstra¨gerkonzentration
(abha¨ngig von der Ferminiveau-Position relativ zu den Bandkanten) und -Beweg-
lichkeit vorgegeben wird, sind die Oberfla¨chenpotentiale, d.h. Austrittsarbeit und
Ionisationspotential, von SnO2 fu¨r einige Anwendungen wie beispielsweise organi-
sche Leuchtdioden oder Solarzellen relevant. Grundlegende systematische Unter-
suchungen hierzu wurden fu¨r einkristalline SnO2 Oberfla¨chen verschiedener Ori-
entierung in Arbeiten von Batzill und Diebold [33, 87, 189, 190] und Semancik
et al. [89, 90, 191–193] beschrieben. Abha¨ngig vom Sauerstoffpartialdruck wa¨hrend
der Pra¨paration der SnO2 Oberfla¨chen wird eine A¨nderung der Terminierung beob-
achtet, was zu einer Variation des Oberfla¨chendipols fu¨hrt. Reduzierte Oberfla¨chen
besitzen demnach effektiv Sn2+ Zusta¨nde an der Oberfla¨che, die unter oxidierenden
Bedingungen zu Sn4+ aufoxidiert werden (s. hierzu auch Abschnitt 4.1.3). Absolu-
te Werte fu¨r die Austrittsarbeit von φ ≈4,7 eV und φ ≈5,7 eV sind jedoch nur fu¨r
die reduzierte und oxidierte (101) Oberfla¨che von SnO2 verfu¨gbar [33, 87]. Fu¨r die
SnO2 (110) Oberfla¨che sind lediglich relative A¨nderungen der Austrittsarbeit zwi-
schen oxidierter und reduzierter Terminierung berichtet, die im Bereich von 0,5 eV
[194], 0,6-1,2 eV [195] und 0,7-1,2 eV [89] liegen. Eine systematische Untersuchung
der Oberfla¨chenpotentiale in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffpartialdrucks von poly-
kristallinen SnO2 Du¨nnschichten, wie sie in der Anwendung relevant sind, existiert
bis dato nicht.
In der vorliegenden Arbeit wird die Methode der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung
eingesetzt, da sie durch Variation der Prozessgaszusammensetzung (Ar, bzw. Ar
und O2) schon wa¨hrend der Herstellung der Schichten eine extreme Bandbreite
des Sauerstoffpartialdrucks (des chemischen Potentials des Sauerstoffs) zuga¨nglich
macht, und somit eine große Variation der Schichteigenschaften ermo¨glicht. Dieses
Konzept wurde bereits erfolgreich fu¨r ITO [12] und ZnO:Al [11] angewandt.
Im folgenden Kapitel soll der Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks wa¨hrend der
Pra¨paration auf die Volumen- und Oberfla¨cheneigenschaften du¨nner SnO2 und
SnO2:Sb Schichten systematisch untersucht werden. Als neuwertig sind hierbei
7.2. Elektrische und optische Eigenschaften 91
die
”
Spielra¨ume“ der elektrischen Leitfa¨higkeit (Dotierung, Ferminiveau-Position)
sowie der Oberfla¨chenpotentiale anzusehen, die sich fu¨r SnO2 u¨ber einen weiten
Bereich variieren lassen. Weiterhin werden die optischen Eigenschaften und die
Struktur du¨nner SnO2 und SnO2:Sb Schichten untersucht. Durch Kombination ver-
schiedener Untersuchungsmethoden werden die elektronischen Eigenschaften der
hergestellten Du¨nnschichten im Volumen und an der Oberfla¨che korreliert.
7.2. Elektrische und optische Eigenschaften
Ergebnisse
Abbildung 7.1 zeigt die elektrische Leitfa¨higkeit undotierter und Sb-dotierter SnO2
Du¨nnschichten in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffanteils im Prozessgas wa¨hrend der
Deposition. Alle Proben werden bei 200℃ bzw. 400℃ mittels Magnetron-Katho-
denzersta¨ubung auf Quarzglas-Substraten abgeschieden (Details zur Probenpra¨pa-
ration s. Abschnitt 6.2). Die Leitfa¨higkeit wird nach der Vier-Punkt-Methode be-
stimmt. Die Messung der Schichtdicke erfolgt mit Hilfe eines Weißlichtinterfero-
meters. Im Falle von undotiertem SnO2 betra¨gt die elektrische Leitfa¨higkeit fu¨r
Schichten, die mit reinem Argon als Sputtergas abgeschieden werden, ∼0.5 S/cm.
Eine Erho¨hung des Sauerstoffanteils im Sputtergas auf 2% fu¨hrt zu einer deut-
lichen Verringerung der elektrischen Leitfa¨higkeit um ca. vier Gro¨ßenordnungen
auf ∼ 3 · 10−5 S/cm. Die Bestimmung der elektrischen Leitfa¨higkeit von undotierten
SnO2 Schichten, die mit mehr als 2% Sauerstoff abgeschieden werden, ist auf-
grund ihres hohen Widerstandes mit dem verwendeten Vier-Punkt-Messaufbau
nicht mo¨glich.
Fu¨r Sb-dotierte SnO2 Schichten, die unter reduzierenden Bedingungen hergestellt
werden, betra¨gt die ho¨chste gemessene elektrische Leitfa¨higkeit∼300 S/cm, was einer
Erho¨hung um nahezu vier Gro¨ßenordnungen gegenu¨ber dem undotierten SnO2 ent-
spricht. Im Gegensatz zum undotierten Material ist nur eine schwache Abha¨ngigkeit
der elektrischen Leitfa¨higkeit vom Sauerstoffanteil im Sputtergas zu beobachten.
Bis zu einem Sauerstoffanteil von 10% tritt praktisch keine A¨nderung der elektri-
schen Leitfa¨higkeit auf. Erst fu¨r hohe Sauerstoffgehalte von 20 bzw. 25% sinkt die
elektrische Leitfa¨higkeit um lediglich eine Gro¨ßenordnung auf ∼20 S/cm. Trotz des
hohen Sauerstoffgehalts im Sputtergas liegt dieser Wert noch deutlich u¨ber den
ho¨chsten gemessenen Leitfa¨higkeiten des unter reduzierenden Bedingungen herge-
stellten undotierten SnO2.
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Abbildung 7.1: Leitfa¨higkeit von un-
dotierten und Sb-dotierten SnO2 Du¨nn-
schichten in Abha¨ngigkeit des Sauer-
stoffanteils im Sputtergas wa¨hrend der
Deposition. Die schraffierten Ba¨nder
dienen zur Verdeutlichung des tenden-
ziellen Verlaufs der Messwerte.
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Mit kommerziellen, durch chemische Gasphasen-Abscheidung (chemical vapor de-
position, CVD) abgeschiedenen Fluor-dotierten SnO2 Du¨nnschichten werden Leit-
fa¨higkeiten bis ∼5000 S/cm erzielt [1, 179]. Im Vergleich hierzu sind die ho¨chsten
gemessenen Leitfa¨higkeiten der hergestellten SnO2:Sb Filme deutlich geringer, lie-
gen jedoch im Bereich von Werten aus der Literatur fu¨r Sb-dotiertes SnO2, das
mit vergleichbaren Verfahren und optimierten Prozessparametern hergestellt wur-
de [1, 71, 73]. Ebenfalls sind die ho¨chsten gemessenen Leitfa¨higkeiten fu¨r die unter
reduzierten Bedingungen hergestellten undotierten SnO2 Filme konsistent mit Be-
richten aus der Literatur [1, 74, 130]. Beides weist auf eine gute Qualita¨t der im
Rahmen dieser Arbeit hergestellten SnO2 und SnO2:Sb Schichten hin.
Eine weitere Methode, die vielfach zur Untersuchung der optischen Eigenschaften
und Ladungstra¨gerkonzentration von TCOs eingesetzt wird, ist die optische UV-
VIS-NIR- Transmissionsspektroskopie. Abbildung 7.2 zeigt optische Transmissions-
spektren verschiedener SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten. Gegenu¨ber der undo-
tierten Probe weisen die Transmissionsspektren der Sb-dotierten SnO2 Schich-
ten eine ausgepra¨gte Blauverschiebung der Absorptionskante auf. Diese Vergro¨ße-
rung der optischen Bandlu¨cke wird nach ihren Entdeckern als Burstein-Moss-Shift
[196, 197] bezeichnet und kann bei entarteten Halbleitern auftreten, da nur opti-
sche U¨berga¨nge von besetzten Valenz- in unbesetzte Leitungsbandzusta¨nde ange-
regt werden ko¨nnen. Weiterhin zeigt das Transmissionsspektrum der undotierten
Probe keine Da¨mpfung der Intensita¨t im Bereich der Plasma-Kante bei hohen
Wellenla¨ngen. Im Gegensatz hierzu ko¨nnen im Falle der SnO2:Sb Du¨nnschichten,
aufgrund der hohen freien Ladungstra¨gerkonzentration, Plasmonen in diesem Wel-
lenla¨ngenbereich optisch angeregt werden, wodurch sich die Transmission verrin-
gert. Durch die ho¨here Schichtdicke der undotierten (∼740 nm) gegenu¨ber den bei-
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Abbildung 7.2: Transmissions-
spektren kathodenzersta¨ubter
undotierter und Sb-dotierter
SnO2 Du¨nnschichten auf Quarz-
glas. Im Falle des Sb-dotierten
SnO2 wurden zwei verschiedene
Prozessgaszusammensetzungen von
100% Ar (371 nm Schichtdicke)
bzw. 95% Ar mit 5% O2 (369 nm
Schichtdicke) verwendet. Der
undotierte SnO2 Film mit einer
Schichtdicke von 740 nm wurde
mit reinem Ar als Prozessgas
abgeschieden.
den SnO2:Sb Proben (beide ∼370 nm), ist in deren Transmissionsionspektrum eine
gro¨ßere Anzahl von Oszillationen der Intensita¨t, hervorgerufen durch Interferenzen,
zu beobachten. Interferenzen treten nur bei vergleichsweise glatten Schichten auf.
Die Transmissionsspektren der beiden verschiedenen SnO2:Sb Du¨nnschichten zei-
gen keine wesentlichen Unterschiede. Sowohl die unter reduzierenden Bedingungen
mit reinem Argon hergestellte als auch die unter oxidierenden Bedingungen (5%
O2/95% Ar) abgeschiedene Probe zeigen beide eine ausgepra¨gte Da¨mpfung der
Intensita¨t bei hohen Wellenla¨ngen und eine gleiche Lage der Absorptionskanten.
Dies ist in guter U¨bereinstimmung mit der geringen Abha¨ngigkeit der elektrischen
Leitfa¨higkeit vom Sauerstoffanteil im Prozessgas (vgl. Abbildung 7.1).
Aufgrund von Interferenzeffekten und der daraus resultierenden Modulierung der
transmittierten Lichtintensita¨t, sowie fehlender Informationen u¨ber das spektrale
Reflexionsverhalten der Proben, ist die direkte Bestimmung der optischen Band-
lu¨cke aus den gemessenen Transmissionsspektren nicht mo¨glich. Zur Bestimmung
der optischen Bandlu¨cke wurden die spektralen Absorptionskoeffizienten der Du¨nn-
schichten daher mit Hilfe des Programms Diplot [198], unter Beru¨cksichtigung des
Lambert-Beer’schen Gesetzes und der Fresnel’schen Gleichungen berechnet. Das
Programm liefert die zur Bestimmung der Reflexion und Absorption fehlenden Da-
ten wie Interferenzparameter (Brechungsindex und Schichtdicke), Bandlu¨cke und
Streukoeffizienten aus der Anpassung der Messwerte.
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Abbildung 7.3: Quadratische Auftra-
gung des Absorptionskoeffizienten α
multipliziert mit der Energie hν zur Be-
stimmung der optischen Bandlu¨cke von
kathodenzersta¨ubten undotierten und
Sb-dotierten SnO2 Du¨nnschichten auf
Quarzglas (nur jeder 10. Datenpunkt
mit Symbol versehen). Im Falle des Sb-
dotierten SnO2 wurden zwei verschiede-
ne Prozessgaszusammensetzungen von
100% Ar (371 nm Schichtdicke) bzw.
95% Ar mit 5% O2 (369 nm Schicht-
dicke) verwendet. Der undotierte SnO2
Film mit einer Schichtdicke von 740 nm
wurde mit reinem Ar als Prozessgas ab-
geschieden. Die gestrichelten Linien ver-
deutlichen die Vorgehensweise zur Be-
stimmung der optischen Bandlu¨cke.
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Abbildung 7.3 zeigt die aus den Transmissionsspektren berechneten spektralen Ab-
sorptionskoeffizienten der undotierten und der beiden Sb-dotierten SnO2 Du¨nn-
schichten. Die Darstellung erfolgt in der fu¨r direkte Halbleiter u¨blichen quadrati-
schen Auftragung von Absorptionskoeffizient multipliziert mit der Energie (αhν)2
u¨ber der Energie hν [69, 73, 199–201]. Die optische Bandlu¨cke wird aus der In-
terpolation des linearen Bereiches der Kante auf den Untergrund bestimmt. Fu¨r
die undotierte SnO2 Probe ergibt sich damit eine optische Bandlu¨cke von ∼3,6 eV,
was in etwa der fundamentalen Bandlu¨cke von SnO2 entspricht [202]. Im Gegensatz
hierzu weisen beide SnO2 Proben eine gro¨ßere optische Bandlu¨cke von ∼3,9 eV auf.
Diskussion
Durch Ro¨ntgenabsorptionsmessungen [184, 203, 204] und Mo¨ssbauer-Spektroskopie
[205] konnte gezeigt werden, dass eine Dotierung von SnO2 mit Sb durch die Substi-
tution von Sn-Gitterpla¨tzen durch Sb (Sb•Sn) erfolgt. Weiterhin ergaben Messungen
von Marley und Dockerty [188], sowie theoretische Untersuchungen von Robertson
[77], flache Sto¨rstellen fu¨r Sb-Dotanden in SnO2. Bei Raumtemperatur sollten da-
her alle Sto¨rstellen ionisiert sein. Eine Abscha¨tzung der zu erwartenden Leitfa¨hig-
keit aus der urspru¨nglichen Sb Konzentration des verwendeten Target-Materials
ist somit unter der Annahme mo¨glich, dass alle Sb Donatoren zur elektrischen
Leitfa¨higkeit beitragen. Die Sb Konzentration des verwendeten SnO2:Sb Targets
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betra¨gt 2,8At.-%, was einer Dichte von Sb Atomen von ∼8 · 1020 cm−3 in den her-
gestellten Du¨nnschichten entspricht. Dieser Wert stellt gleichzeitig die ho¨chste zu
erwartende freie Elektronendichte dar, sofern die Sb Konzentrationen von Target
und Proben u¨bereinstimmen. Quantitative Untersuchungen der Zusammensetzung
der hergestellten Du¨nnschichten mittels PES (s. Abschnitt 7.4 Abbildung 7.12)
besta¨tigen diese Annahme. Unter Verwendung einer mittleren Elektronenbeweg-
lichkeit von µ=20 cm2/Vs als typischen Wert fu¨r SnO2:Sb mit vergleichbarer Do-
tierkonzentration [1] la¨sst sich nach Gleichung 2.5 eine maximale zu erwartende
Leitfa¨higkeit von ∼2600 S/cm fu¨r die hergestellten SnO2:Sb Schichten abscha¨tzen.
Die ho¨chsten gemessenen Leitfa¨higkeiten der in dieser Arbeit untersuchten SnO2:Sb
Proben liegen mit ∼300 S/cm eine Gro¨ßenordnung unter diesem Wert. In der Lite-
ratur werden ebenfalls keine signifikant ho¨heren Leitfa¨higkeiten fu¨r SnO2:Sb be-
schrieben [1, 71, 73]. Offensichtlich tra¨gt nur ein Teil der vorliegenden Sb Atome
zur Ladungstra¨gerkonzentration bei.
Eine mo¨gliche Erkla¨rung fu¨r diesen Sachverhalt kann der unvollsta¨ndige Einbau
von Sb in das SnO2 Wirtsgitter bzw. dessen bivalenter Charakter sein. In SnO2
ist nur Sb in der formalen Oxidationsstufe +V als Donor elektrisch aktiv. Jedoch
kann Sb in SnO2 auch in der Oxidationsstufe +III vorliegen, was die Ausbildung
tiefer Akzeptor-Sto¨rstellen zur Folge hat und somit die elektrische Leitfa¨higkeit
verringert [78–80]. Der Einbau von Sb3+ in das SnO2 Wirtsgitter ist durch den
starken Gro¨ßenunterschied zu Sn4+ allerdings erschwert. Ha¨ufig wird daher eine
Segregation von Sb3+ an Korngrenzen bzw. der Oberfla¨che von SnO2 beobach-
tet [78–80, 184–187]. Dieser Punkt wird in Abschnitt 7.4 bei der Diskussion der
Zusammensetzung der hergestellten Filme erneut aufgegriffen.
In undotiertem Zinnoxid wird die elektrische Leitfa¨higkeit (n-Typ) durch Sauer-
stoffunterschuss (SnO2−δ) hervorgerufen [26, 28, 74–76]. Als intrinsische Donatoren
kommen hier die ionisierte Sauerstoﬄeerstelle V••O und interstitielles Zinn Sn
••••
i in
Betracht, wenngleich in der Literatur das Modell der Sauerstoﬄeerstelle in SnO2
u¨berwiegend etabliert ist [27, 28, 73–77]. Eine ausfu¨hrlichere Diskussion der Defekt-
chemie von SnO2 ist in Abschnitt 4.1.2 auf Seite 37 zu finden. Durch Variation des
Sauerstoffanteils im Sputtergas a¨ndert sich das chemische Potential des Sauerstoffs.
Unter reduzierenden Bedingungen, d.h. bei der Schichtdeposition mit reinem Ar
bzw. geringen Sauerstoffanteilen, liegt eine hohe Anzahl von elektronenspendenden
intrinsischen Defekten vor. Das Material weist einen relativ großen Sauerstoffun-
terschuss auf. Eine Erho¨hung des Sauerstoffgehalts im Sputtergas bewirkt eine
Verringerung der Konzentration intrinsischer Donatoren wa¨hrend der Herstellung
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der nominell undotierten SnO2 Schichten. Die Folge ist eine deutliche Abha¨ngigkeit
der elektrischen Leitfa¨higkeit vom Sauerstoffgehalt im Sputtergas fu¨r undotiertes
SnO2.
Im Vergleich zum undotierten Material liegen die elektrischen Leitfa¨higkeiten der
SnO2:Sb Schichten bei etwa drei Gro¨ßenordnungen ho¨heren Werten. Die ho¨he-
re Leitfa¨higkeit wird mit Sicherheit durch die Konzentration von Sb•Sn Donato-
ren vorgegeben. Intrinsische Defekte wie in undotiertem SnO2 spielen aufgrund
ihrer weitaus geringeren Konzentration praktisch keine Rolle. Im Gegensatz zu
undotiertem SnO2 zeigt eine Erho¨hung des Sauerstoffanteils im Sputtergas na-
hezu keinen Einfluss auf die Leitfa¨higkeit der hergestellten SnO2:Sb Schichten.
Selbst unter stark oxidierenden Bedingungen (>10% O2) liegen die Leitfa¨higkei-
ten deutlich u¨ber denen von undotiertem SnO2, das unter stark reduzierenden Be-
dingungen hergestellt wurde. Daru¨ber hinaus ist keine Verschiebung der optischen
Bandlu¨cke von SnO2:Sb zu beobachten. In diesem Verhalten unterscheidet sich
SnO2:Sb deutlich von anderen gebra¨uchlichen TCOs wie In2O3:Sn (engl. indium
tin oxide, ITO) [206–208] und ZnO:Al [131, 206]. Die ausgepra¨gte Abha¨ngigkeit der
elektrischen Leitfa¨higkeit vom Sauerstoffpartialdruck wird bei diesen Materialien
durch die Bildung kompensierender Defekte erkla¨rt, welche als Zink-Leerstellen in
ZnO:Al bzw. Sauerstoff-Zwischengitteratomen in ITO identifiziert wurden [26]. Die
Bildung kompensierender Defekte wie Oi bzw. VSn scheint in SnO2:Sb hingegen,
aufgrund des nur geringen Platzes auf interstitiellen Positionen des Rutilgitters
bzw. der hohen Ladung von Zinn-Leerstellen, selbst bei hohen Sauerstoffdru¨cken
energetisch ungu¨nstig zu sein. In der Literatur verfu¨gbare Defekt-Rechnungen fu¨r
SnO2 stimmen mit diesem Ergebnis u¨berein [27, 28, 84].
7.3. Struktur und Topographie
Struktur
Abbildung 7.4 zeigt Ro¨ntgendiffraktogramme verschiedener durch Magnetron-Ka-
thodenzersta¨ubung hergestellter SnO2:Sb Du¨nnschichten. Als Substrate fu¨r die Ab-
scheidung der Filme wurden Kalk-Natron-Glasscheiben verwendet. Anhand der in
Abbildung 7.4 zusa¨tzlich dargestellten Reflexlagen und Intensita¨ten einer SnO2
Pulverprobe kann eine Zuordnung der Reflexe der polykristallinen SnO2:Sb Du¨nn-
schichten erfolgen. Fremdphasen wie z.B. Antimonoxid treten nicht auf. Alle Dif-
fraktogramme deuten auf phasenreines SnO2 hin.
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Abbildung 7.4.: Ro¨ntgendiffraktogramme verschiedener kathodenzersta¨ubter
SnO2:Sb Du¨nnschichten. Die jeweiligen Sauerstoffanteile im Prozessgas sind in
der Abbildung angegeben. Zum Vergleich sind Reflexlagen und Intensita¨ten von
reinen Zinnoxid-Pulverproben (JCPDS 88-0287) dargestellt.
Unter reduzierenden Bedingungen mit reinem Argon als Sputtergas hergestellte
SnO2:Sb Du¨nnschichten weisen vorwiegend (101) und (112) Reflexe im Ro¨ntgen-
diffraktogramm auf. Durch Zugabe von 1% Sauerstoff zum Prozessgas wird die
Intensita¨t des (112) Reflexes drastisch reduziert, die Intensita¨t des (211) Reflexes
nimmt leicht zu. Die mit 2% O2 im Prozessgas hergestellte Schicht zeigt noch im-
mer eine vorwiegende (101) Orientierung, jedoch mit vergleichbarer Intensita¨t des
(211) Reflexes. Daru¨ber hinaus ist ein Anstieg der Intensita¨t des (110) Reflexes
zu erkennen. Fu¨r Sauerstoffanteile ≥5% werden die Diffraktogramme der SnO2:Sb
Proben von (110) Reflexen dominiert. Außerdem nimmt die Intensita¨t des (211)
Reflexes mit steigendem Sauerstoffanteil im Prozessgas wieder ab. Alle Proben
zeigen einen vergleichbaren Beitrag des (111) Reflexes.
Der U¨bergang der vorzugsweisen Orientierung der SnO2:Sb Schichten von (101)
zu (110) in Abha¨ngigkeit vom Sauerstoffgehalt des Sputtergases wird auf die ver-
schiedenen Stabilita¨ten der beteiligten Oberfla¨chen zuru¨ckgefu¨hrt. In Abbildung
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Abbildung 7.5: Theoretischer
Verlauf der Oberfla¨chenenergien
fu¨r die oxidierte und reduzier-
te Terminierung der beiden
energetisch gu¨nstigsten SnO2
Oberfla¨chen in Abha¨ngigkeit
des chemischen Potentials des
Sauerstoffs. Der dargestellte
Bereich des chemischen Potentials
des Sauerstoffs entspricht dem
Stabilita¨tsbereich von SnO2 (nach
Batzill und Diebold [33]).
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7.5 sind aus der Literatur [33] extrahierte (101) und (110) Oberfla¨chenenergien
von SnO2 in Abha¨ngigkeit des chemischen Potentials des Sauerstoffs dargestellt.
Unter reduzierenden Bedingungen, d.h. bei niedrigen chemischen Potentialen des
Sauerstoffs, weisen die reduzierten Oberfla¨chenterminierungen (s. Abschnitt 7.4)
eine ho¨here Stabilita¨t auf als die oxidierten. In dieser Situation besitzt die (101)
Oberfla¨che eine niedrigere Energie als die (110) Oberfla¨che. Fu¨r ho¨here chemische
Potentiale des Sauerstoffs wird die Bildung oxidierter Oberfla¨chenterminierungen
energetisch gu¨nstiger. Jedoch ist nun die (110) Oberfla¨che energetisch bevorzugt.
Dieses Ergebnis stimmt mit den ro¨ntgenographischen Untersuchungen der SnO2:Sb
Filme u¨berein und verdeutlicht den Einfluss der Oberfla¨chenenergien auf das pra¨fe-
renzielle Wachstum kathodenzersta¨ubter Schichten. Die Oberfla¨chenenergie ist un-
abha¨ngig von der verwendeten Methode, deshalb sollte dieser Mechanismus auch
bei anderen Pra¨parationsprozessen, aber auch Materialien, wirksam sein.
Der Wechsel der Vorzugsorientierung mit steigendem Sauerstoffpartialdruck wurde
auch in Untersuchungen von Suzuki und Mizuhashi [71] und Stjerna et al. [73] an
kathodenzersta¨ubten SnO2:Sb Du¨nnschichten beobachtet, die unter vergleichbaren
Bedingungen hergestellt wurden. Andere Berichte u¨ber die Vorzugsorientierung
von SnO2 Filmen [209–213] sind nur schwer vergleichbar, da die Filme mit anderen
Verfahren, auf einkristallinen Substraten oder anderen Parametervariationen her-
gestellt wurden. Dawar und Mitarbeiter stellten beispielsweise einen Wechsel der
Orientierung in Richtung (110) nach Auslagerung mit Hilfe eines Lasers fest [213].
Dieses Verhalten wu¨rde mit den hier gezeigten Ergebnissen u¨bereinstimmen, so-
fern die Auslagerung in Luft, d.h. bei hohem chemischen Potential des Sauerstoffs,
erfolgte. Obwohl dies sehr wahrscheinlich ist, sind die genauen experimentellen
Bedingungen nicht spezifiziert.
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Entsprechend Abbildung 7.5 sind reduzierte Oberfla¨chenterminierungen fu¨r ein che-
misches Potential des Sauerstoffs von µ(O)<-2,1 eV zu erwarten. Bei der zur Her-
stellung der Schichten verwendeten Substrattemperatur von 400℃ entspricht dies
einem Sauerstoffpartialdruck von pO2 <10
−15 Pa (s. Gleichung 2.7 und Abbildung
2.1). Ein solch niedriger effektiver Partialdruck kann durch einen inha¨renten Me-
tallu¨berschuss auf der Oberfla¨che wa¨hrend der Sputter-Deposition erkla¨rt werden.
Wa¨hrend der Kathodenzersta¨ubung werden Zinn und Sauerstoff in einem nahezu
sto¨chiometrischen Verha¨ltnis von der Target-Oberfla¨che entfernt (pra¨ferenzielles
Sputtern wird hier vernachla¨ssigt). Vermutlich sind die Haftkoeffizenten von Zinn
und Sauerstoff auf der Substratoberfla¨che, aufgrund des unterschiedlichen Dampf-
drucks und der erforderlichen Dissoziation von O2-Moleku¨len auf der Oberfla¨che,
deutlich verschieden. Wa¨hrend fu¨r Metalle der Haftkoeffizient typischerweise nahe-
zu eins ist, wird fu¨r Sauerstoff ein deutlich geringerer Wert erwartet. Eine genaue
Quantifizierung des effektiven Sauerstoffpartialdruckes ist an dieser Stelle nicht
mo¨glich, jedoch zeigen die Ro¨ntgendiffraktogramme (s. Abbildung 7.4) und PES
Untersuchungen (s. Abschnitt 7.4.4 auf S. 111) der hergestellten Schichten deutlich,
dass der Sauerstoffpartialdruck die Stabilita¨tsgrenze von SnO2 nicht nennenswert
unterschreitet, da kein SnO beobachtet wird.
Topographie
Die Topographie der hergestellten SnO2 und SnO2:Sb Schichten wurde mittels Ras-
terkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy, AFM) untersucht. Bei dem ver-
wendeten Gera¨t handelte es sich um ein MFP-3D des Herstellers Asylum Research.
Als Messspitzen wurden Si-Cantilever der Firma µ-Mash (NSC21B) mit einer Fe-
derkonstanten von 17,5 N/m und einem Kru¨mmungsradius von 10 nm verwendet,
wobei die Messungen im sog. intermittierenden Kontaktmodus oder auch Tapping-
Modus (engl. to tap, antippen) erfolgten. Abbildung 7.6 zeigt die AFM-Aufnahmen
einer SnO2:Sb und einer undotierten SnO2 Schicht, die im Rahmen dieser Arbeit
hergestellt wurden. Beide Schichten wurden durch Magnetron-Kathodenzersta¨u-
bung mit Standardparametern und 100% Ar im Prozessgas bei 400℃ abgeschie-
den. Die Schichtdicken betragen ∼400 nm. Zum Vergleich ist eine kommerzielle
CVD SnO2:F Schicht (Asahi Glass Co., Ltd.) gezeigt, wie sie beispielsweise in
Du¨nnschichtsolarzellen eingesetzt wird. Bei allen Schichten dient Glas als Substrat.
Die mittlere Korngro¨ße der beiden kathodenzersta¨ubten Schichten betra¨gt etwa 50-
100 nm, wohingegen SnO2:F eine mittlere Korngro¨ße von etwa 100-200 nm aufweist.
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Abbildung 7.6.: AFM Aufnahmen einer kommerziellen CVD SnO2:F (links),
kathodenzersta¨ubten SnO2:Sb (Mitte) und kathodenzersta¨ubten, undotierten
SnO2 (rechts) Schicht auf Glas.
Auffa¨llig sind die bereits eingangs des Kapitels angesprochenen deutlichen Unter-
schiede in den Rauhigkeiten der CVD Schicht gegenu¨ber den kathodenzersta¨ubten
Schichten, die bereits in der Skala des Ho¨hen-Kontrasts der AFM-Aufnahmen er-
sichtlich werden.
Die Rauhigkeit Rrms wurde entsprechend der mittleren Quadratwurzel-Beziehung
der z-Ho¨hen berechnet:
Rrms =
√√√√√ N∑
i=1
(zi − z)2
N− 1 (7.1)
Zur Bestimmung der Rauhigkeiten wurden auf jeder Probe drei verschiedene Stel-
len vermessen und die erhaltenen Werte gemittelt. Je nach Gro¨ße des Messbereichs
a¨ndert sich die Rauhigkeit der Proben leicht, wobei erwartungsgema¨ß generell ei-
ne leichte Abnahme der Rauhigkeit mit kleiner werdendem Messbereich auftritt.
Die Rauhigkeit wird daher fu¨r alle Proben fu¨r einen Messbereich mit 1µm Kan-
tenla¨nge angegeben. Fu¨r die undotierte SnO2 Probe betra¨gt die Rauhigkeit ∼1 nm
wa¨hrend die der SnO2:Sb Schicht mit ∼0,5 nm leicht darunter liegt. Demgegenu¨ber
weist die CVD SnO2:F Schicht eine deutlich ho¨here Rauhigkeit von ∼12,7 nm auf.
Aufgrund der Dicke der untersuchten Schichten von ∼400 nm ist der Einfluss der
ohnehin schon sehr glatten Glas-Substrate (Rrms<0,5 nm) vernachla¨ssigbar. So wer-
den auch bei der Verwendung anderer Substrate, wie einkristallinem Si bzw. MgO,
keine A¨nderung der Oberfla¨chen-Morphologie beobachtet. Weiterhin kann kein si-
gnifikanter Einfluss des Sauerstoffanteils im Sputtergas auf die Morphologie der
SnO2 und SnO2:Sb Schichten, respektive mittlere Korngro¨ße und Rauhigkeit, fest-
gestellt werden. Aufgrund der sehr niedrigen Rauhigkeit der kathodenzersta¨ubten
Schichten eignen sich diese insbesondere fu¨r Anwendungen bei denen elektrische
Feldu¨berho¨hungen an der TCO Grenzfla¨che vermieden werden mu¨ssen. Ein Beispiel
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hierfu¨r sind organische Leuchtdioden oder Displays [99, 181, 182]. Einschra¨nkend
wirken hierbei jedoch, wie bereits erwa¨hnt, die zu geringen Leitfa¨higkeiten von
Sb-dotiertem SnO2 gegenu¨ber SnO2:F [1, 68, 73, 179].
7.4. Photoelektronenspektroskopie
7.4.1. Durchgefu¨hrte Experimente
Eine Charakterisierung der Oberfla¨chen der mittels Magnetron-Kathodenzersta¨u-
bung hergestellten SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten erfolgte unter Verwendung
der Photoelektronenspektroskopie als Methode hoher Oberfla¨chenempfindlichkeit
und chemischer Selektivita¨t. Neben chemischen Informationen bietet diese Metho-
de eine direkte Bestimmung der Ferminiveau-Position relativ zu den Bandkanten
(EF-EVBM) des Materials an der Oberfla¨che, die unter Annahme von Flachband-
fall unmittelbar die Dotierung widerspiegelt. Weiterhin kann die Austrittsarbeit
absolut gemessen werden, und damit in Verbindung mit EF-EVBM auch das Ioni-
sationspotential IP=EVak-EVBM, sowie bei Kenntnis der fundamentalen Bandlu¨cke
Eg die Elektronenaffinita¨t χ=EVak-ELBM.
Die Pra¨paration der SnO2 und SnO2:Sb Proben erfolgte durch Magnetron-Katho-
denzersta¨ubung unter Verwendung von Radiofrequenz-Anregung von keramischen
Targets vorgegebener Zusammensetzung in der Oxid II Depositionskammer des
Integrierten Systems DAISY-MAT. Die Details zur Probenpra¨paration sind in Ab-
schnitt 6.2 beschrieben. Die an den hergestellten Du¨nnschichten durchgefu¨hrten
Untersuchungen mittels Photoelektronenspektroskopie gliedern sich in zwei Teil-
bereiche. Im ersten Teil werden die Ergebnisse der in situ durchgefu¨hrten PES
vorgestellt. Der zweite Teil bescha¨ftigt sich mit Untersuchungen der Oberfla¨chen-
eigenschaften unter Einsatz der PES bei hohen Gasdru¨cken am Synchrotron.
In situ Photoelektronenspektroskopie
Die hergestellten Du¨nnschichten wurden in der Depositionskammer des Integrier-
ten Systems hergestellt und ohne Kontakt zu Luft u¨ber ein Proben-Transfersystem
unter Ultrahochvakuum-Bedingungen in die Messkammer u¨berfu¨hrt. Die XPS Mes-
sungen erfolgten unter Verwendung monochromatisierter Al-Kα Anregungsstrah-
lung. Ultra-Violett-Photoelektronenspektren wurden mit Hilfe von He-I-Strahlung
einer Gasentladungslampe aufgenommen. Wa¨hrend der UP-Messungen wurde eine
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konstante Beschleunigungsspannung zwischen Probe und Analysator von 1,5V an-
gelegt. Eine ausfu¨hrliche Beschreibung des apparativen Aufbaus ist in Abschnitt 6.1
zu finden. Die Schichteigenschaften wurden durch Variation des Sauerstoffanteils
im Sputtergas wa¨hrend der Herstellung beeinflusst. Die Deposition der Schichten
erfolgte bei 400℃ Substrattemperatur, bei der im Allgemeinen eine gute Kristalli-
nita¨t erreicht wurde. Die Verwendung einer konstanten Substrattemperatur diente
daru¨ber hinaus zur Einschra¨nkung des Parameterraums, der sich auf die Schichtei-
genschaften auswirkt.
Hochdruck-Photoelektronenspektroskopie
Experimente mittels Hochdruck-Photoelektronenspektroskopie (Hochdruck-PES)
wurden am Undulator-Stahlrohr U49/2-PGM2 des Elektronen-Speicherrings BES-
SY II in Berlin durchgefu¨hrt. Die Anlage zur Messung von Photoelektronenspek-
tren bei hohen Dru¨cken wird durch das Fritz-Haber-Institut (FHI) in Berlin be-
trieben (na¨here Informationen zur Apparatur s. Abschnitt 6.3). Aufgrund des be-
schra¨nkten Zugriffs auf das verwendete Analysesystem konnte nur eine undotier-
te SnO2 Du¨nnschicht untersucht werden. Hochdruck-PES Messungen zu SnO2:Sb
existieren daher zur Zeit der Anfertigung dieser Arbeit nicht. Aufgrund des Kon-
takts der SnO2 Probe mit Luft wa¨hrend des Transports, erfolgte zuna¨chst eine
Reinigung der Probenoberfla¨che durch Heizen in der Messzelle unter UHV- bzw.
Sauerstoffatmospha¨re. Anschließend wurden Spektren der Probe in verschiedenen
reduzierenden und oxidierenden Atmospha¨ren bei erho¨hter Temperatur aufgenom-
men. Außerdem wurden temperaturabha¨ngige Messungen in konstanter Atmo-
spha¨re durchgefu¨hrt. Alle Spektren wurden mit einer Anregungsenergie von 600 eV
gemessen.
In einer zweiten Messzeit wurden zu Vergleichszwecken eine nanokristalline SnO2-
Sensor-Schicht mittels Hochdruck-PES untersucht. Diese Messungen fanden eben-
falls am Elektronen-Speicherring BESSY II in Berlin unter Verwendung der Analy-
seeinheit des FHI, jedoch am Dipol-Magnet-Strahlrohr ISSIS (engl. Innovative Sta-
tion for In Situ Spectroscopy), statt. Die experimentelle Vorgehensweise entsprach
der der vorangegangenen Messungen an der kathodenzersta¨ubten SnO2 Schicht.
Allerdings wurden die Spektren mit einer Anregungsenergie von 750 eV gemessen.
Bei der Sensor-Probe handelte es sich um eine durch Spin-Coating auf Si aufge-
brachte undotierte SnO2-Schicht mit einer mittleren Korngro¨ße von ∼300 nm, die
bei ∼500℃ in Luft getempert wurde. Die Schichtdicke betrug mehrere µm.
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Abbildung 7.7.: U¨bersichtsspektren kathodenzersta¨ubter SnO2 und SnO2:Sb
Du¨nnschichten angeregt mit monochromatischer Al-Kα Ro¨ntgenstrahlung.
7.4.2. Exemplarische Spektren
Abbildung 7.7 zeigt beispielhaft mit Al-Kα Strahlung angeregte XP-U¨bersichts-
spektren zweier kathodenzersta¨ubter SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten. Alle Emis-
sionslinien werden durch Zinn bzw. Sauerstoff verursacht, im Falle von SnO2:Sb
ist ein zusa¨tzlicher Beitrag durch Antimon vorhanden. Kontaminationen wie z.B.
Kohlenstoff werden nicht beobachtet.
Rumpfniveau- und Valenzbandemissionen, gemessen mit hoher Auflo¨sung, von ka-
thodenzersta¨ubten SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten sind in Abbildung 7.8 dar-
gestellt. Die Filme wurden mit verschiedenen Sauerstoffgehalten im Sputtergas bei
einer Substrattemperatur von 400℃ hergestellt.
Die Emissionen von SnO2:Sb zeigen ho¨here Bindungsenergien als die unter glei-
chen Bedingungen hergestellten undotierten SnO2 Schichten. Sowohl fu¨r undotier-
tes SnO2 als auch fu¨r SnO2:Sb werden die Bindungsenergien der Sn 3d5/2 und O 1s
Rumpfniveauemissionen mit steigendem Sauerstoffgehalt im Sputtergas zu niedri-
geren Werten verschoben. Die Sn 3d5/2 Emissionen des undotierten SnO2 weisen
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Abbildung 7.8.: XP-Rumpfniveau- und -Valenzbandemissionen verschiedener
undotierter und Sb-dotierter SnO2 Du¨nnschichten. Der jeweilige Sauerstoffan-
teil im Sputtergas ist fu¨r jede Emissionslinie angegeben. Die chemische Ver-
schiebung gema¨ß der Literatur [214, 215] zwischen den Sb 3d3/2 Emissionen der
Oxidationsstufen V und III wird durch die beiden Ka¨sten gekennzeichnet. Im
unteren rechten Teil der Abbildung ist die Vorgehensweise zur Bestimmung der
Valenzbandmaximum-Bindungsenergie (EVBM) verdeutlicht. Die Bindungsener-
gie Null entspricht der Fermienergie
eine symmetrische Linienform auf. Im Falle von SnO2:Sb ist fu¨r niedrige Sauer-
stoffgehalte eine deutliche Asymmetrie, hervorgerufen durch eine zweite, ho¨her-
energetische Komponente, zu beobachten. Dies ist auf einen sog. Endzustandsef-
fekt, resultierend aus der Abschirmung des wa¨hrend der Photoemission generierten
Photoloches durch freie Elektronen (engl. screening effect), zuru¨ckzufu¨hren. Die-
ser ist bereits in der Literatur ausfu¨hrlich fu¨r hochdotierte SnO2:Sb [88, 216] und
ITO [217] Schichten beschrieben. Fu¨r hohe Sauerstoffanteile im Sputtergas besitzt
die Sn 3d5/2 Emission der SnO2:Sb Schichten eine weniger starke Asymmetrie, die
mit der niedrigeren elektrischen Leitfa¨higkeit dieser Schichten (s. Abbildung 7.1)
korreliert.
Sowohl die absoluten Bindungsenergien der Rumpfniveauemissionen als auch die
asymmetrische Linienform weisen auf eine hohe freie Elektronenkonzentration in
reduzierten SnO2:Sb Schichten hin. Fu¨r undotiertes SnO2 wird hingegen auch un-
ter reduzierenden Bedingungen eine niedrige freie Elektronenkonzentration erwar-
tet. Eine Erho¨hung des Sauerstoffgehaltes im Sputtergas sollte entsprechend der
XPS Messungen sowohl fu¨r SnO2 als auch SnO2:Sb eine deutliche Verringerung
der freien Elektronenkonzentration zur Folge haben. Im Falle oxidierter SnO2:Sb
Du¨nnschichten steht diese Beobachtung jedoch im Widerspruch zu den aus elek-
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trischen und optischen Untersuchungen gewonnen Resultaten (vgl. Abschnitt 7.2).
Eine Diskussion dieser Diskrepanz erfolgt an spa¨terer Stelle in Abschnitt 7.5.
Die Sb 3d5/2 Emission der SnO2:Sb Schichten u¨berlappt nahezu perfekt mit der
O 1s Emission, was die Interpretation dieser Spektren erschwert. Allerdings ist die
3d3/2 Emission des Antimons klar aufgelo¨st. Aufgrund der relativ geringen Kon-
zentration von Antimon in den hergestellten SnO2:Sb Schichten, zeigt die Emission
eine schlechtes Signal-zu-Rausch-Verha¨ltnis. Die Sb 3d3/2 Emissionen weisen eine
relativ große Linienbreite auf, was auf mehr als einen Beitrag zur gesamten Linien-
form schließen la¨sst. Entsprechend der Literatur kommen hier Sb5+ und Sb3+ als
Komponenten in Frage [78–80, 184–187], mit einer chemischen Verschiebung von
∆E≈0,9 eV [214, 215]. Dies deutet darauf hin, dass nicht das gesamte verfu¨gbare
Antimon als Donator im SnO2 Wirtsgitter eingebaut ist. Diese Beobachtung ist
konsistent mit den relativ geringen gemessenen Leitfa¨higkeiten der hergestellten
SnO2:Sb Du¨nnschichten (vgl. Abschnitt 7.2). Aufgrund des schlechten Signal-zu-
Rausch-Verha¨ltnisses wurde jedoch auf eine Quantifizierung der Anteile von Sb5+
und Sb3+ verzichtet.
XP-Valenzbandspektren der unter reduzierenden Bedingungen hergestellten SnO2
und SnO2:Sb Du¨nnschichten (s. Abbildung 7.8, rechts) zeigen zusa¨tzliche Emis-
sionen in der Bandlu¨cke, beginnend im Bereich von etwa 2 eV Bindungsenergie.
Mit steigendem Sauerstoffgehalt im Sputtergas verringert sich die Intensita¨t dieser
Emissionen. Gleichzeitig werden die Bindungsenergien der Valenzbandmaxima, die
aus dem Schnittpunkt der Extrapolation der linearen Flanke auf den Untergrund
ermittelt werden (s. Abbildung 7.8, unten rechts), zu niedrigeren Werten verscho-
ben. Abgesehen von den zusa¨tzlichen Emissionen in der Bandlu¨cke des Materials
wird die Linienform der XP-Valenzbandspektren durch eine Variation des Sau-
erstoffanteils im Sputtergas nicht beeinflusst, was durch Differenzspektren (nicht
gezeigt) untermauert wird.
Die zusa¨tzlichen Emissionen in der Bandlu¨cke von SnO2 wurden bereits durch
verschiedene Autoren in der Literatur beschrieben [87–89, 91, 190, 193]. Modellex-
perimente an der SnO2 (101) Oberfla¨che und Dichtefunktionaltheorie-Rechnungen
konnten zeigen, dass diese Bandlu¨ckenzusta¨nde auf Sn2+ an der Oberfla¨che zuru¨ck-
zufu¨hren sind [33, 87]. Reduzierende Bedingungen fu¨hren zu einer Entfernung von
Bru¨cken-Sauerstoff (engl. bridging oxygen) und einen Teil des in der Ebene befindli-
chen Sauerstoffs (engl. in-plane oxygen), wodurch die effektive Oxidationsstufe der
Zinn-Oberfla¨chenatome reduziert wird. Oxidierende Bedingungen wiederum be-
wirken die Bildung sto¨chiometrischer Oberfla¨chen mit Zinn in der Oxidationsstufe
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Abbildung 7.9.: UP-Spektren verschiedener SnO2:Sb Du¨nnschichten. Gezeigt
sind die Sekunda¨relektronenkante (SEK), Valenzbandbereich (VB) und der Be-
reich der Fermienergie (EF). Fu¨r jede Schicht ist der Sauerstoffanteil im Pro-
zessgas wa¨hrend der Deposition angegeben.
+IV, entsprechend dem Volumen des Materials. Vergleichbare Ergebnisse wurden
auch fu¨r die SnO2 (110) Oberfla¨che berichtet [87, 90, 192]. Mit steigendem Sauer-
stoffgehalt im Sputtergas werden die Emissionen in der Bandlu¨cke stark geda¨mpft.
Die zunehmende Oxidation der Zinnoxid-Oberfla¨che mit steigendem Sauerstoffan-
teil im Sputtergas wird auch in der quantitativen Analyse der Zusammensetzung
der hergestellten Proben deutlich (s. Abschnitt 7.4.4).
UP-Spektren, aufgenommen mit He-I-Strahlung, verschiedener SnO2:Sb Schichten
sind in Abbildung 7.9 dargestellt. Mit steigendem Sauertoffanteil im Sputtergas
ist eine deutliche Verschiebung der Sekunda¨relektronenkante (SEK) zu niedrigeren
Bindungsenergien zu beobachten (s. Abbildung 7.9, links). Die Austrittsarbeit des
Materials wird somit vergro¨ßert. Die Hauptkomponente der Valenzbandemissionen
(s. Abbildung 7.9, Mitte) ist auf O 2p abgeleitete Zusta¨nde zuru¨ckzufu¨hren [61]. Mit
steigendem Sauerstoffanteil im Sputtergas ist ebenfalls eine Verringerung der Bin-
dungsenergie dieser Komponente und des Valenzbandmaximums zu erkennen. Wie
auch bereits in den XP-Valenzbandspektren beobachtet, wird zur gleichen Zeit die
Intensita¨t der Emissionen innerhalb der Bandlu¨cke des Materials verringert. Unter
reduzierenden Bedingungen abgeschiedene Filme zeigen eine deutliche Fermikante
in den UP-Spektren (s. Abbildung 7.9, rechts). Die Intensita¨t der Emissionen im
Bereich der Fermienergie nimmt mit steigendem Sauerstoffanteil im Sputtergas ab,
ist jedoch selbst fu¨r 25% O2 noch nicht ganz verschwunden. Im Gegensatz hier-
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zu sind beispielsweise fu¨r ITO unter diesen Bedingungen keine Emissionen mehr
an der Fermikante zu beobachten [208, 218]. Diese Beobachtung spricht ebenso
wie die Ergebnisse der XPS-Untersuchung fu¨r eine hohe Dotierung der reduzierten
SnO2:Sb Du¨nnschichten. Entsprechend weisen oxidierte SnO2:Sb Filme hier eine
geringe freie Ladungstra¨gerkonzentration auf.
7.4.3. Zusa¨tzliche Komponente in O 1s Emission
O 1s Differenzspektren zwischen reduzierten und oxidierten SnO2 bzw. SnO2:Sb
Du¨nnschichten sind in Abbildung 7.10 dargestellt. Anhand der Differenzspektren
ist deutlich das Auftreten einer zusa¨tzlichen Komponente auf der Seite ho¨herer
Bindungsenergien relativ zur Hauptkomponente unter oxidierenden Bedingungen
zu beobachten. An dieser Stelle sei nochmals darauf hingewiesen, dass die Emis-
sionslinien im Falle von SnO2:Sb neben dem O 1s Beitrag auch durch Emissionen
des Sb 3d5/2 Niveaus konstituiert sind. Eine ho¨here Aussagekraft wird daher dem
Differenzspektrum der undotierten Proben zugesprochen. Allerdings erscheinen die
Differenzspektren des SnO2:Sb aufgrund des praktisch perfekten U¨berlapps der O
1s und Sb 3d5/2 Komponenten vergleichbar mit denen des undotierten Materi-
als. Das Auftreten einer zusa¨tzlichen Komponente unter oxidierenden Bedingun-
gen wird daher auch fu¨r SnO2:Sb auf das O 1s und nicht auf das Sb 3d5/2 Niveau
zuru¨ckgefu¨hrt. Aufgrund des bereits fu¨r die Sn 3d Emission beschriebenen screening
effect [88, 216] zeigt die O 1s Emission der reduzierten SnO2:Sb Schicht bereits eine
gro¨ßere Halbwertsbreite als die des undotierten Materials und eine asymmetrische
Linienform. Trotzdem ist auch hier deutlich die Bildung einer ho¨herenergetischen
Komponente unter oxidierenden Bedingungen im Differenzspektrum erkennbar.
Mit Hilfe mathematischer Anpassungen der Emissionslinien wurde eine Quantifi-
zierung des Verha¨ltnisses der beiden O 1s Komponenten durchgefu¨hrt und deren
chemische Verschiebung zueinander na¨her untersucht. Der durch Sekunda¨relektro-
nen hervorgerufene Untergrund der Spektren wurde hierbei durch eine von Shirley
et al. vorgeschlagene Funktion korrigiert [219]. Die Emissionslinien wurden mathe-
matisch unter Verwendung verschiedener Voigt-Funktionen angepasst [220]. Hierbei
wurden zuna¨chst die chemische Verschiebung ∆E und Halbwertsbreiten FWHM der
beiden Komponenten iterativ fu¨r verschiedene O 1s Spektren bestimmt. Anschlie-
ßend wurden die mathematischen Anpassungen fu¨r alle Spektren mit konstanten
Halbwertsbreiten und konstanter chemischer Verschiebung vorgenommen. Einen
U¨berblick u¨ber die verwendeten Parameter gibt Tabelle 7.1.
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Abbildung 7.10.: O 1s Emissionen von SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten,
die unter stark reduzierenden (100% Ar) bzw. oxidierenden Bedingungen (20%
O2) abgeschieden wurden. Die Emissionslinien der reduzierten Schichten wurde
zu niedrigeren Bindungsenergien verschoben, um eine Deckung mit der nieder-
energetischen Flanke der Emissionen der oxidierten Proben zu erreichen. Zur
Verdeutlichung der Oberfla¨chenkomponente ist jeweils die Differenz beider Emis-
sionen dargestellt.
Tabelle 7.1.: Parameter fu¨r die mathematische Anpassung der O 1s Emissionen
der hergestellten SnO2 Schichten nach iterativer Bestimmung an verschiedenen
Spektren.
Parameter Wert Beschra¨nkung
∆E [eV] 1,1 fest
FWHM 1 [eV] 1,0 fest
FWHM 2 [eV] 1,4 fest
Gauß/Lorentz 1 0,2 fest
Gauß/Lorentz 2 0,2 fest
Intensita¨tsverha¨ltnis I1/I2 variiert frei
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Abbildung 7.11.: Verha¨ltnis der integralen Intensita¨ten von Zweit- und Haupt-
komponente der O 1s Emissionen undotierter SnO2 Du¨nnschichten in Abha¨ngig-
keit des Sauerstoffanteils im Sputtergas (links). Das schraffierte Band verdeut-
licht den tendenziellen Verlauf. Im rechten Teil der Abbildung sind exemplarisch
O 1s Emissionen inklusive rechnerischer Anpassung fu¨r mit verschiedenen Sau-
erstoffanteilen abgeschiedene SnO2 Schichten gezeigt.
In Abbildung 7.11 ist das durch die mathematischen Anpassungen erhaltene in-
tegrale Intensita¨tsverha¨ltnis von Zweit- und Hauptkomponente der O1s Emissio-
nen verschiedener SnO2 Du¨nnschichten in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffanteils im
Sputtergas dargestellt. Zusa¨tzlich werden beispielhaft Spektren inklusive mathe-
matischer Anpassungen von SnO2 Du¨nnschichten gezeigt, die unter verschiedenen
Sauerstoffpartialdru¨cken hergestellt wurden. Mit steigendem Sauerstoffanteil im
Sputtergas ist eine deutliche Zunahme des Anteils der Zweitkomponente erkennbar.
Ab einem Sauerstoffanteil von ∼5% ist kein weiterer Anstieg mehr zu beobachten.
Die chemische Verschiebung der Zweit- zur Hauptkomponente betra¨gt ∼1.1 eV.
Eine zusa¨tzliche Komponente in der O 1s Emissionslinie auf der Seite ho¨herer
Bindungsenergien wurde bereits fu¨r eine Vielzahl von Oxidmaterialien, wie bei-
spielsweise Zinkoxid, Magnesiumoxid, Indiumoxid und Zinnoxid, beobachtet [33,
218, 221]. Sie tritt sowohl bei Einkristallen als auch bei polykristallinen Materialien
auf. Weiterhin konnte von Sa¨uberlich und Klein mittels Anregungsenergie-abha¨ngi-
ger Photoelektronenspektroskopie gezeigt werden, dass die zusa¨tzliche Kompo-
nente fu¨r ZnO auf eine an der Oberfla¨che des Materials vorliegende Verbindung
zuru¨ckzufu¨hren ist [11, 131]. Als Ursache fu¨r die Oberfla¨chenkomponente wer-
den in der Literatur verschiedene Spezies wie z.B. Hydroxide [222–232], Peroxi-
de [131, 223, 224, 233, 234], sowie verschiedene Arten adsorbierten Sauerstoffs
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[222, 234–237], aber auch Gitterdefekte wie Oi oder VO [235, 236, 238], vorge-
schlagen. Ein eindeutiges Bild zur Erkla¨rung der Oberfla¨chenkomponente existiert
jedoch nicht, was eine definitive Identifizierung der neben SnO2 vorliegenden che-
mischen Spezies an der Oberfla¨che der hergestellten SnO2 und SnO2:Sb Du¨nn-
schichten als schwierig erscheinen la¨sst.
Die in dieser Arbeit untersuchten Du¨nnschichten wurden im Ultra-Hochvakuum
hergestellt und anschließend in situ mittels PES charakterisiert. Kontaminationen
wie z.B. an der Oberfla¨che gebundene Kohlenwasserstoffe, die an ex situ pra¨parier-
ten Oberfla¨chen praktisch immer vorhanden sind, wurden nicht beobachtet. Trotz
des niedrigen Basisdrucks von ∼10−6 Pa ist eine gewisser Anteil von Wasser im
Restgas der Depositionskammer zu erwarten. Es ist daher davon auszugehen, dass
die zusa¨tzliche chemische Spezies im Wesentlichen durch Zinn, Sauerstoff und gege-
benenfalls Wasserstoff gebildet wird. Infrage kommen dementsprechend Hydroxid-
und Peroxid-Verbindungen. Jedoch zeigt ein Vergleich der UP-Spektren, abgesehen
von den zusa¨tzlichen Emissionen in der Bandlu¨cke, keine signifikanten Unterschiede
zwischen reduzierten und oxidierten Schichten. Die Bildung von Hydroxid mu¨sste
zu einer erkennbaren A¨nderung der Struktur der UP-Spektren (s. Abbildung 7.9)
im Bereich von ∼7-10 eV Bindungsenergie fu¨hren [234, 239, 240].
Photoemissionsuntersuchungen von Lau und Wertheim [241] stellten keinen Un-
terschied der Linienform zwischen den O 1s Emissionen von SnO und SnO2 fest.
Daru¨ber hinaus kann die Bildung von SnO anstelle von SnO2 anhand der quan-
titativen Analyse der XP-Spektren (s. Abschnitt 7.4.4) und der Ro¨ntgendiffrakto-
gramme (s. Abbildung 7.4) als Ursache fu¨r die zusa¨tzliche Komponente in der O
1s Emission ausgeschlossen werden. Außerdem mu¨sste diese unter reduzierenden
Bedingungen sta¨rker auftreten, da dann eher SnO gebildet wu¨rde. Das ist nicht
der Fall.
Die elektronische und chemische Struktur reduzierter und oxidierter SnO2 Ein-
kristalloberfla¨chen wurde in Arbeiten von Semancik et al. [89–91, 192, 193], so-
wie Batzill und Diebold [33, 87, 190] ausfu¨hrlich beschrieben. Unter reduzierenden
Bedingungen werden an der Oberfla¨che effektiv Sn2+ Zusta¨nde gebildet, die zu
Emissionen innerhalb der Bandlu¨cke von SnO2 fu¨hren (vgl. Diskussion der Va-
lenzbandspektren). Diese formell auch als Sauerstoﬄeerstellen an der Oberfla¨che
bezeichneten Defekte werden durch Oxidationsbehandlungen wieder eliminiert.
Auch die Terminierung der Oberfla¨chen der hergestellten polykristallinen Schichten
ist stark vom chemischen Potential des Sauerstoffs abha¨ngig, dass u¨ber den Sauer-
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stoffanteil im Prozessgas wa¨hrend der Herstellung variiert werden kann. Deutlich
wird dies durch eine starke A¨nderung des Ionisationspotentials (s. Abbildung 7.13).
Dabei ist auffa¨llig, dass der Verlauf des Ionisationspotentials in Abha¨ngigkeit vom
Sauerstoffanteil im Prozessgas gut mit dem Verlauf des Verha¨ltnisses von Zweit-
zu Hauptkomponente in den O 1s Spektren (s. Abbildung 7.11) u¨bereinstimmt.
Wie in Abschnitt 4.1.3 exemplarisch am Beispiel der (110) Oberfla¨che gezeigt,
liegt Sauerstoff an der SnO2 Oberfla¨che in zwei verschiedenen Koordinationen vor.
Bru¨ckensauerstoff wird dabei 2-fach von Zinn koordiniert (s. Abbildung 4.7). In-
plane Sauerstoff besitzt die gleiche 3-fache Koordination wie Volumen-Sauerstoff
in SnO2. Aufgrund der verschiedenen Koordinationen sollten sich die Bindungs-
energien der O 1s Emissionen von in-plane und Bru¨ckensauerstoff unterscheiden.
Mo¨glicherweise wird die zweite Komponente bei ho¨herer Bindungsenergie im Ver-
gleich zur Hauptemission daher durch Bru¨ckensauerstoff verursacht, dessen Kon-
zentration mit steigendem Sauerstoffanteil im Prozessgas zunimmt.
Eine weitere alternative Erkla¨rung wa¨re die Bildung von Sauerstoff-Dimeren auf
der SnO2 Oberfla¨che.
7.4.4. Zusammensetzung der Schichten
Die Zusammensetzung der SnO2 und SnO2:Sb Schichten wurde durch die quantita-
tive Auswertung der Rumpfniveauemissionen bestimmt. Aufgrund des U¨berlapps
der O 1s mit der Sb 3d5/2 Emission der SnO2:Sb Proben ist die quantitative Analyse
der XP-Spektren hier erschwert. Außerdem liegen atomare Empfindlichkeitsfakto-
ren, die zur Berechnung der Antimon-Konzentration in den hergestellten Du¨nn-
schichten beno¨tigt werden, fu¨r das verwendete Messsystem nur fu¨r die Sb 3d5/2
Emissionslinie vor. Die Intensita¨t der 3d5/2 Emission wurde daher aus der gemes-
senen Intensita¨t der 3d3/2 Linie durch Multiplikation mit 1,5, gema¨ß der Entartung
der 3d Energieniveaus (vgl. Abschnitt 5.2.2), berechnet. Entsprechend wurde die
Intensita¨t der Sb 3d5/2 Emission zur Bestimmung der Intensita¨t des O 1s Signals
subtrahiert.
Aus der quantitativen Auswertung der Rumpfniveauemissionen ist sowohl fu¨r SnO2
als auch fu¨r SnO2:Sb ein leichter Anstieg der Sauerstoff-Konzentration, einher-
gehend mit einer leichten Verringerung der Zinn-Konzentration, mit steigendem
Sauerstoffanteil im Sputtergas zu beobachten (s. Abbildung 7.12). Dieser Anstieg
stimmt mit der in den XP-Valenzbandspektren beobachteten zunehmenden Da¨mp-
fung der Emissionen in der Bandlu¨cke und der damit verbundenen Oxidation der
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Abbildung 7.12: Oberfla¨chenzusam-
mensetzung von SnO2 (Kreise) und
SnO2:Sb (Dreiecke) Du¨nnschichten in
Abha¨ngigkeit des Sauerstoffanteils im
Sputtergas. Der tendenzielle Verlauf
der relativen Konzentrationen wird
durch die schraffierten Ba¨nder verdeut-
licht.
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Zinnoxid-Oberfla¨che fu¨r unter oxidierenden Bedingungen hergestellte Proben u¨ber-
ein. Die Daten in Abbildung 7.12 zeigen an, dass eine maximale Oxidation der
Oberfla¨che ab einem Sauerstoffgehalt im Sputtergas von &5% auftritt. Dieser Wert
entspricht ebenfalls dem Sauerstoffanteil ab dem kein weiterer Anstieg des Verha¨lt-
nisses von Zweit- zu Hauptkomponente in den O 1s Spektren der verschiedenen
SnO2 Du¨nnschichten zu erkennen ist (vgl. Abbildung 7.11).
Im Falle der SnO2:Sb Du¨nnschichten ist im Rahmen der experimentellen Genau-
igkeit der quantitativen XPS Analyse (5-15% relativer Fehler) keine Variation des
Antimon-Gehalts feststellbar. Die Antimon-Konzentration entspricht außerdem der
urspru¨nglichen Zusammensetzung des verwendeten SnO2:Sb Targets. Eine Anrei-
cherung von Antimon an der Oberfla¨che der SnO2 Filme wird demnach im Gegen-
satz zu Arbeiten in der Literatur [78–80, 184–187] nicht beobachtet. Aufgrund der
ungenu¨genden lateralen Auflo¨sung des verwendeten XPS Systems (∼400µm) kann
jedoch eine Segregation an Korngrenzen nicht ausgeschlossen werden. Im Gegensatz
zu den Ergebnissen fu¨r SnO2:Sb wurde fu¨r ITO eine durch das chemische Poten-
tial des Sauerstoffs getriebene Anreicherung von Sn-Dotanden an der Oberfla¨che
beobachtet [218].
Alle SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten zeigen selbst bei hohen Sauerstoffanteilen
im Sputtergas einen leichten Sauerstoffunterschuss. Jedoch tritt die Bildung von
SnO anstelle von SnO2, die thermodynamisch unter stark reduzierenden Bedin-
gungen grundsa¨tzlich mo¨glich wa¨re, nicht auf. Eine Abweichung der beobachteten
Sto¨chiometrie von dem erwarteten 2:1-Verha¨ltnis ko¨nnte auch auf ungenaue Emp-
findlichkeitsfaktoren zuru¨ckzufu¨hren sein.
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Abbildung 7.13: Ferminiveau-
Position relativ zum Valenzbandma-
ximum EF-EVBM, Austrittsarbeit φ
und Ionisationspotential IP gegen Sau-
erstoffanteil im Sputtergas fu¨r SnO2
(Kreise) und SnO2:Sb (Dreiecke) Du¨nn-
schichten. Fu¨r die Ferminiveau-Position
sind die tendenziellen Verla¨ufe fu¨r bei-
de Materialien durch die schraffierten
Ba¨nder verdeutlicht.
7.4.5. Oberfla¨chenpotentiale
Abbildung 7.13 gibt einen U¨berblick u¨ber die Vera¨nderung der an den SnO2 und
SnO2:Sb Du¨nnschichten gemessenen Oberfla¨chenpotentiale in Abha¨ngigkeit des
Sauerstoffanteils im Prozessgas wa¨hrend der Abscheidung. Die Bindungsenergiever-
schiebungen in den Photoelektronenspektren erfolgt fu¨r Rumpf- und Valenzband-
spektren parallel, wie bereits in Abschnitt 7.4.2 angesprochen. Die beobachteten
Bindungsenergieverschiebungen sind daher als eine Verschiebung der Fermienergie
relativ zu den Bandkanten und Rumpfniveaus des SnO2 bzw. SnO2:Sb zu verstehen.
Die Verschiebung der Fermienergie bezogen auf das Valenzbandmaximum1 betra¨gt
sowohl fu¨r undotiertes SnO2 als auch SnO2:Sb maximal ∼0,4 eV. Allerdings liegt
das Ferminiveau fu¨r SnO2:Sb Filme aufgrund ihrer Dotierung deutlich ho¨her als
fu¨r undotiertes SnO2. Unter Beru¨cksichtigung einer fundamentalen Bandlu¨cke von
1Analog zu dem Ausdruck ”Fermienergie bezogen auf das Valenzbandmaximum“ wird im Fol-
genden auch die Bezeichnung ”Ferminiveau-Position“ bzw. ”-Lage“ verwendet. Dies entspricht
gleichzeitig der Bindungsenergie des Valenzbandmaximum in Photoelektronenspektren.
114 7. Kathodenzersta¨ubte SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten
SnO2 von Eg=3,54 eV [202] zeigen reduzierte SnO2:Sb Du¨nnschichten Entartung,
d.h. die Fermienergie liegt oberhalb des Leitungsbandminimums. Mit steigendem
Sauerstoffanteil im Sputtergas wird das Ferminiveau zu niedrigeren Energien ver-
schoben. Oxidierte SnO2:Sb Filme (xO2 &5%) weisen eine Ferminiveau-Position
innerhalb der Bandlu¨cke auf, zeigen also entsprechend der PES-Untersuchung kei-
ne Entartung mehr. Dieses Ergebnis stimmt mit den Beobachtungen bezu¨glich der
Fermikante in den UP-Spektren (s. Abbildung 7.9) und der A¨nderung der Linien-
form der Rumpfniveauemissionen von SnO2:Sb u¨berein. Im Falle von undotiertem
SnO2 liegt das Ferminiveau auch fu¨r reduzierte Filme innerhalb der Bandlu¨cke.
Ein starker Effekt, hervorgerufen durch die A¨nderung des Sauerstoffanteils im Sput-
tergas, wird fu¨r die Austrittsarbeit φ und das Ionisationspotential IP der SnO2 und
SnO2:Sb Du¨nnschichten beobachtet. Die Austrittsarbeit steigt bei einer Erho¨hung
des Sauerstoffanteils von 0 auf 25% um ∼1,4 eV an. Zur gleichen Zeit vergro¨ßert
sich das Ionisationspotential um ∼1 eV. Die Vera¨nderungen treten u¨berwiegend fu¨r
einen Sauerstoffanteil zwischen 0 und 5% auf. Die gleiche Reaktion wird fu¨r die
Ferminiveau-Position beobachtet, obwohl die absoluten A¨nderungen mit ∼ 0.4 eV
wesentlich niedriger ausfallen. In diesem Verhalten unterscheidet sich SnO2 deut-
lich von anderen Oxidmaterialien wie z.B. In2O3 und ITO, fu¨r das sich Austritts-
arbeit und Ferminiveau in gleichem Maße verschieben und keine A¨nderung des
Ionisationspotentials durch Variation des Sauerstoffanteils im Sputtergas auftritt
[206, 208, 217].
Die Austrittsarbeit eines Materials kann sowohl durch eine Variation der Fermi-
niveau-Position als auch durch eine A¨nderung des Oberfla¨chendipols beeinflusst
werden, wohingegen A¨nderungen des Ionisationspotentials ausschließlich durch ei-
ne Modifikation des Oberfla¨chendipols verursacht werden [206]. Ein Beitrag zur
Erho¨hung der Austrittsarbeit ist die Erniedrigung der Fermienergie relativ zum
Valenzbandmaximum, die anhand der Bindungsenergieverschiebungen der Photo-
elektronenspektren deutlich wird. Der zweite Beitrag la¨sst sich auf die Oxidation
der SnO2 Oberfla¨che mit steigendem Sauerstoffanteil im Sputtergas zuru¨ckfu¨hren,
wodurch der Oberfla¨chendipol und somit die Austrittsarbeit und das Ionisationspo-
tential vergro¨ßert werden. Eine Verschiebung des Ferminiveaus alleine ha¨tte keinen
Einfluss auf das Ionisationspotential.
Insgesamt la¨sst sich also feststellen, dass SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten, die un-
ter niedrigen Sauerstoffpartialdru¨cken pra¨pariert wurden, reduzierte Oberfla¨chen
mit effektiven Sn2+ Oxidationszusta¨nden zeigen, welche zu Photoemissionen in-
nerhalb der Bandlu¨cke fu¨hren. Aufgrund der geringen chemischen Verschiebung
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zwischen Sn2+ und Sn4+ und der zu geringen Oberfla¨chenempfindlichkeit der XPS
ko¨nnen die beiden Oxidationsstufen in den Sn Rumpfniveauemissionen nicht di-
rekt aufgelo¨st werden [241, 242]. Einen Hinweis auf die Oxidation bzw. Reduktion
der Oberfla¨chen von SnO2und SnO2:Sb liefert jedoch die Vera¨nderung der Zu-
sammensetzung in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffanteils im Sputtergas (s. Abbildung
7.12). Diese ist in guter U¨bereinstimmung mit Ergebnissen von PES und extrem
oberfla¨chenempfindlichen niederenergetischen Ionen-Streu-Spektroskopie-Untersu-
chungen (low energy ion scattering spectroscopy, LEISS) sowie DFT Rechnungen
an SnO2 Einkristall-Oberfla¨chen mit klar definierten Oberfla¨chenterminierungen
[33, 87, 89, 90, 193]. Unter oxidierenden Bedingungen hergestellte Filme zeigen
keine Emissionen in der Bandlu¨cke. Praktisch alle Zinn-Oberfla¨chenatome sind
vollsta¨ndig zu Sn4+ aufoxidiert, was zu einer Vergro¨ßerung der Austrittsarbeit und
des Ionisationspotentials um ∼1,4 bzw. ∼1 eV fu¨hrt. Ein vergleichbarer Effekt,
allerdings mit geringerem Einfluss von oxidierten und reduzierten Oberfla¨chenter-
minierungen auf die Oberfla¨chenpotentiale, also die Modifikation des Oberfla¨chen-
dipols, wurde auch fu¨r kathodenzersta¨ubte, polykristalline In2O3 und ITO Ober-
fla¨chen berichtet [206, 221]. In diesem Fall konnten die Modifikation des Ober-
fla¨chendipols jedoch nicht durch eine Variation des Sauerstoffanteils im Sputtergas
erzielt werden, sondern nur durch Nachbehandlung unter stark oxidierenden Be-
dingungen, wie z.B. Ozonisieren oder Tempern an Luft.
Je nach Depositionsbedingungen zeigen die hergestellten SnO2 und SnO2:Sb Du¨nn-
schichten (101) oder (110) Textur (s. Abbildung 7.4). Fu¨r die oxidierte und redu-
zierte Terminierung der SnO2 (101) Oberfla¨che sind absolute Werte fu¨r die Aus-
trittsarbeit von jeweils ∼5,7 eV bzw. ∼4,7 eV aus der Literatur verfu¨gbar [33, 87].
Im Gegensatz hierzu sind fu¨r die (110) Oberfla¨che lediglich relative A¨nderungen
der Austrittsarbeit zwischen oxidierter und reduzierter Terminierung berichtet, die
zwischen 0,5 eV [194], 0,6-1,2 eV [195] and 0,7-1,2 eV [89] variieren. Diese Werte zei-
gen eine gute U¨bereinstimmung mit den hier fu¨r die polykristallinen Du¨nnschichten
beobachteten Variationen.
Ein weiterer Punkt, der sich auf die Austrittsarbeit und das Ionisationspotenti-
al auswirken kann, ist die A¨nderung des Oberfla¨chendipols in Abha¨ngigkeit von
der kristallographischen Orientierung der Oberfla¨che. Fu¨r Materialien wie ZnO
[131, 206, 243, 244], GaAs [245] und CdS und CdTe [15] ist dieser Effekt gut
bekannt. So zeigen die Diffraktogramme der hergestellten Du¨nnschichten (s. Ab-
bildung 7.4) einen U¨bergang der Vorzugsorientierung von (101) unter reduzieren-
den Bedingungen zu (110) unter oxidierenden Bedingungen. Der Wechsel erfolgt
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bei einem Sauerstoffanteil im Sputtergas zwischen 1 und 5%, was dem Bereich
entspricht, in dem die gro¨ßten A¨nderungen in den Oberfla¨chenpotentialen (s. Ab-
bildung 7.13) auftreten. Jedoch ist aus der Literatur keine Abha¨ngigkeit des Ober-
fla¨chendipols von der kristallographischen Orientierung der Oberfla¨che fu¨r Materia-
lien mit Inversionssymmetrie wie SnO2 bekannt. Aus dem Verlauf der Oberfla¨chen-
energien von SnO2 in Abha¨ngigkeit des chemischen Potentials des Sauerstoffs (s.
Abbildung 7.25) wird weiterhin deutlich, dass mit dem Wechsel der Textur von
(101) unter reduzierenden Bedingungen nach (110) unter oxidierenden Bedingun-
gen aufgrund der gu¨nstigeren Oberfla¨chenenergie ein Wechsel der Terminierung
einher geht. Bei einem niedrigen chemischen Potential des Sauerstoffs besitzt die
reduziert terminierte (101) Oberfla¨che die geringste Oberfla¨chenenergie, wa¨hrend
die oxidierte Terminierung der (110) Oberfla¨che bei einem hohen chemischen Po-
tential des Sauerstoffs am stabilsten ist. Es ist somit davon auszugehen, dass der
wesentliche Beitrag zur A¨nderung des Oberfla¨chendipols durch den Wechsel des
Oxidationszustandes der SnO2 bzw. SnO2:Sb Oberfla¨chen (Terminierung) verur-
sacht wird. Die A¨nderung der Textur spielt hier wahrscheinlich eine untergeordne-
te Rolle. Abschließende Aussagen wa¨ren z.B. durch die Untersuchung epitaktischer
Schichten mo¨glich.
In den O 1s Emissionen der oxidierten SnO2 und SnO2:Sb wird neben der Haupt-
komponente ein zusa¨tzlicher Beitrag beobachtet (s. Abbildung 7.10). Wie bereits
diskutiert, wird hierfu¨r die Bildung einer Oberfla¨chenspezies wie z.B eine Zinnper-
oxid- bzw -hydroxidverbindung unter oxidierenden Bedingungen verantwortlich ge-
macht (vgl. Abschnitt 7.4.3). Auch diese Oberfla¨chenspezies kann zu einer A¨nde-
rung des Oberfla¨chendipols und somit der Austrittsarbeit und des Ionisationspo-
tentials beitragen.
7.4.6. Hochdruck Photoelektronenspektroskopie
Der Einfluss der Temperatur und verschiedener oxidierender bzw. reduzierender
Atmospha¨ren auf eine kathodenzersta¨ubte SnO2 Du¨nnschicht wurde mittels Hoch-
druck-Photoelektronenspektroskopie (Hochdruck-PES) in Zusammenarbeit mit
dem Fritz-Haber-Institut am U49/2-PGM2 Strahlrohr des Elektronenspeicherrings
BESSY II in Berlin untersucht (na¨here Informationen zur verwendeten Messappa-
ratur s. Abschnitt 6.3). Alle gezeigten Spektren wurden mit 600 eV Anregungsener-
gie aufgenommen. Die Darstellung der Spektren erfolgt direkt in der gemessenen
kinetischen Energie-Skala. Verschiebungen in der kinetischen Energie-Skala ent-
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sprechen a¨quivalenten Verschiebungen in der Bindungsenergie-Skala, jedoch mit
umgekehrtem Vorzeichen.
Reinigung der Probenoberfla¨chen
Zwischen Herstellung und Untersuchung war die Probe Umgebungsluft ausgesetzt,
was unweigerlich zu einer Kontamination der Oberfla¨che mit Kohlenwasserstoffen
fu¨hrte. Um eine Vergleichbarkeit der Hochdruck-PES mit den in situ PES Un-
tersuchungen kontaminationsfreier Oberfla¨chen zu gewa¨hrleisten, wurde die Probe
zuna¨chst einer Reinigungsprozedur unterzogen. Hierzu wurde die Probe im Ba-
sisdruck der Messzelle von ∼ 10−5 Pa auf 400℃ aufgeheizt (s. Abbildung 7.14b).
Anschließend wurde ein Sauerstoffdruck von 0,05Pa eingestellt und die Tempera-
tur nach einiger Zeit auf 450℃ erho¨ht. Der Fortschritt der Oberfla¨chenreinigung
wurde durch Messung der C 1s Emission verfolgt (s. Abbildung 7.14a).
Heizen im Vakuum fu¨hrt zuna¨chst, wie auch bei ITO [218], zu einer Erho¨hung der C
1s Intensita¨t (s. Abbildung 7.14b). Eine entsprechende Erho¨hung konnte reprodu-
zierbar auch an anderen Proben und Materialien festgestellt werden. Eine mo¨gliche
Erkla¨rung hierfu¨r ko¨nnte eine zuna¨chst inselfo¨rmige Bedeckung der Probenober-
fla¨che mit Kohlenstoffverbindungen sein, die sich mit Erho¨hung der Temperatur
fla¨chig ausbreiten und dann einen gro¨ßeren Teil der Probenoberfla¨che bedecken
[218]. Fu¨r Temperaturen oberhalb ∼200℃ sinkt die Intensita¨t der C 1s Emissi-
on wieder. Die Verwendung von Sauerstoff und die Erho¨hung der Temperatur auf
450℃ beschleunigen die Reduktion der C 1s Intensita¨t. Am Ende der Reinigungs-
prozedur nach zwei Stunden ist kein Kohlenstoff-Signal mehr zu erkennen. Auch
werden keine weiteren Kontaminationen auf der SnO2 Oberfla¨che beobachtet. Im
weiteren Verlauf der Untersuchung tritt die C 1s Emission nicht erneut auf. Alle
hier vorgestellten Experimente wurden somit an einer kontaminationsfreien SnO2
Oberfla¨che durchgefu¨hrt.
Reduktion und Oxidation der SnO2 Du¨nnschicht
Nach Ende der Reinigungsprozedur wurde die Probentemperatur auf 400℃ ernied-
rigt und der Sauerstoffdruck auf 1Pa erho¨ht. Zur Gleichgewichtseinstellung wurden
diese Bedingungen fu¨r etwa eine Stunde konstant gehalten. Anschließend wurde die
Gasversorgung abgestellt und die Messzelle auf den Basisdruck von ∼10−5 Pa ab-
gepumpt. Eine weitere Reduktion erfolgte in 10−2 Pa Wasserstoffatmospha¨re. Der
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Abbildung 7.14.: C 1s Emissionen im Verlauf des Heizens einer SnO2 Du¨nn-
schicht im Vakuum und in Sauerstoffatmospha¨re. Die C 1s Emission zu Beginn
des Experiments ist mit offenen Kreisen dargestellt (a). Verlauf der integra-
len Intensita¨t der C 1s Emission (verbundene, gefu¨llte Kreise) und Temperatur
(fette Linie) gegen Versuchsdauer (b).
letzte Reduktionsschritt wurde unter 1Pa Wasserstoff durchgefu¨hrt. Zwischen je-
dem Reduktionsschritt wurden die Bedingungen bis zur Gleichgewichtseinstellung
konstant gehalten. Alle Reaktionen fanden bei 400℃ Probentemperatur statt.
Die Reduktion der SnO2 Oberfla¨che wird anhand der Verschiebung der kineti-
schen Energie der Sn 4d Emission unter verschiedenen Atmospha¨ren ersichtlich
(s. Abbildung 7.15). Zu Beginn des Reduktionsexperiments in 1Pa Sauerstoff ist
die kinetische Energie der Sn 4d Emission konstant, was auf Gleichgewichtsbedin-
gungen hinweist. Nach Abstellen der Gasversorgung und Abpumpen der Messzelle
verschiebt die kinetische Energie des Sn 4d Signals zu niedrigeren Werten. Eine
entsprechende Verschiebung wird fu¨r das Valenzbandmaximum (nicht dargestellt)
beobachtet. Die Erniedrigung der kinetischen Energie ist somit gleichbedeutend
mit einer Verschiebung der Fermienergie zu ho¨heren Werten. Der transiente Verlauf
der kinetischen Energie resultiert aus einer U¨berlagerung der zeitlichen A¨nderung
des Drucks in der Messzelle wa¨hrend des Abpumpens auf die Restgasatmospha¨re
und der Kinetik der Reduktionsreaktion. Der Basisdruck der Messzelle wird hier-
bei nach ∼ 10min erreicht. Nach ∼40min bleibt die kinetische Energie der Sn 4d
Emission konstant. Die A¨nderung der kinetischen Energie zwischen 1Pa Sauer-
stoffatmospha¨re und Vakuum (10−5 Pa) betra¨gt ∼0,25 eV. Die Einstellung eines
Wasserstoffdrucks von 10−2 Pa bewirkt eine weitere Erniedrigung der kinetischen
Energie des Sn 4d Niveaus. Die A¨nderung erfolgt deutlich schneller im Vergleich
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Abbildung 7.15.: Kinetische Energie KE der Sn 4d Emission im Verlauf der
Reduktion einer SnO2 Schicht bei 400℃ in verschiedenen Atmospha¨ren. Zu
Beginn des Reduktionsexperiments (t=0min) wurde die Sauerstoffzufuhr ab-
gestellt und von 1Pa O2 auf den Basisdruck der Messzelle abgepumpt. Die
senkrechten Linien zeigen die Zeitpunkte an, zu denen die Atmospha¨re in der
Messzelle jeweils gea¨ndert wurde.
zum ersten Reduktionsschritt. Eine Sa¨ttigung der Verschiebung der kinetischen
Energie ist nach ∼20min zu beobachten. Die Verschiebung der kinetischen Ener-
gie zwischen erstem und zweitem Reduktionsschritt betra¨gt weniger als 0,1 eV.
Nach Erho¨hung des Wasserstoffdrucks auf 1Pa ist eine weitere, sprunghafte Er-
niedrigung der kinetischen Energie zu erkennen mit einer Sa¨ttigung nach ∼15min.
Die A¨nderung der kinetischen Energie betra¨gt gegenu¨ber dem zweiten Reduktions-
schritt ∼0,1 eV. Insgesamt wird somit eine Erniedrigung der kinetischen Energie
wa¨hrend der Reduktion, ausgehend von oxidierenden Bedingungen in 1Pa O2 zu
reduzierenden Bedingungen in 1Pa H2, von ∼0.4 eV festgestellt.
Abbildung 7.16 zeigt den zeitlichen Verlauf der kinetischen Energie des Sn 4d
Niveaus wa¨hren der Oxidation von SnO2 bei 400℃ in verschiedenen Gasatmo-
spha¨ren. Die Startbedingungen des Oxidationsexperiments entsprechen mit 1Pa
Wasserstoffatmospha¨re den Endbedingungen der zuvor beschriebenen Reduktion
(vgl. Abbildung 7.15). Nach Abstellen der Wasserstoff-Versorgung sinkt der Druck
in der Messzelle, was bereits zu einer Erho¨hung der kinetischen Energie der Sn 4d
Emission (Erniedrigung der Fermienergie) fu¨hrt. Ein Sauerstoffdruck von 10−2 Pa
fu¨hrt zu einer weiteren Verschiebung der kinetischen Energie zu gro¨ßeren Werten.
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Abbildung 7.16.: Kinetische Energie KE der Sn 4d Emission im Verlauf der
Oxidation einer reduzierten SnO2 Du¨nnschicht bei 400℃ in verschiedenen At-
mospha¨ren. Zum Zeitpunkt t=0min wurde die Wasserstoffzufuhr abgestellt und
nach kurzem Abpumpen ein Sauerstoffdruck von 10−2 Pa eingestellt. Die senk-
rechten Linien zeigen die Zeitpunkte an, zu denen die Atmospha¨re in der Mess-
zelle jeweils gea¨ndert wurde.
Die Oxidation erfolgt hierbei stetig und relativ langsam. Selbst nach etwa einer
Stunde ist keine Sa¨ttigung der Energieverschiebung zu erkennen. Eine Erho¨hung
des Sauerstoffdrucks auf 1Pa fu¨hrt dann jedoch zu einem sprunghaften Anstieg der
kinetischen Energie der Sn 4d Emission. Bereits nach wenigen Minuten ist ein Pla-
teau im zeitlichen Verlauf der kinetischen Energie zu beobachten. Die Erho¨hung
der kinetischen Energie betra¨gt, ausgehend von reduzierenden Bedingungen von
1Pa H2 zu oxidierenden Bedingungen unter 1Pa O2, analog zum Reduktionsexpe-
riment ∼0,4 eV. Die Oxidation und Reduktion der SnO2 Du¨nnschicht erfolgt also
reversibel.
Abbildung 7.17 gibt einen U¨berblick u¨ber die kinetischen Energien des Sn 4d
Niveaus einer SnO2 Du¨nnschicht im Gleichgewicht bei 400℃ fu¨r verschiedene
Gasatmospha¨ren. Als zusa¨tzliche reduzierende Bedingungen wurden verschiedene
Kohlenmonoxid-Dru¨cke verwendet. Die ho¨chste kinetische Energie wird unter den
am sta¨rksten oxidierenden Bedingungen mit 100Pa Sauerstoff gemessen. Die kine-
tische Energie verschiebt mit sinkendem Sauerstoffpartialdruck zu niedrigeren Wer-
ten. Unter den am sta¨rksten reduzierenden Bedingung mit 1Pa Wasserstoff liegt
sie ∼0.45 eV niedriger als in 100Pa Sauerstoffatmospha¨re. Die gro¨ßte A¨nderung
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Abbildung 7.17: Ki-
netische Energie der Sn
4d Emission und Fermi-
niveau-Position bezogen auf
das Valenzbandmaximum
EF-EVBM von SnO2 nach
Gleichgewichtseinstellung
in verschiedenen Gasatmos-
pha¨ren bei einer Temperatur
von 400℃.
der kinetischen Energie wird beim Wechsel zwischen 1Pa Sauerstoff und Vakuum
(10−5 Pa) beobachtet. Vakuum wirkt also bereits stark reduzierend, was mit hoher
Wahrscheinlichkeit auf den typischerweise hohen Wasserstoffanteil im Restgas der
Messzelle zuru¨ckzufu¨hren ist.
Vergleichbare Energieverschiebungen werden auch fu¨r die SnO2-Sensor-Schicht wa¨h-
rend des Heizens bei 300℃ in verschiedenen Gasatmospha¨ren festgestellt. In Ab-
bildung 7.18 ist dies in leicht gea¨nderter Form gegenu¨ber der kathodenzersta¨ub-
ten SnO2 Schicht pra¨sentiert. Dargestellt sind hierbei die Bindungsenergien der
Sn 3d5/2 Emissionen und die zugeho¨rigen Gasdru¨cke gegen die Dauer des Experi-
ments. Zur Variation des chemischen Potentials des Sauerstoffs wurden ebenfalls
verschiedene Sauerstoff-Atmospha¨ren, Vakuum und Wasserstoff-Atmospha¨ren ver-
wendet.
Die absoluten Verschiebungen der kinetischen Energien (SnO2 Schicht) bzw. Bin-
dungsenergien (SnO2-Sensor-Schicht), die gleichbedeutend mit der Verschiebung
des Ferminiveaus sind, stimmen mit den im Rahmen der in situ PES Unter-
suchungen beobachteten maximalen Variationen von ∼0,4 eV gut u¨berein (vgl.
Abbildung 7.13). Im Gegensatz zu den in situ Untersuchungen wird hier jedoch
die Position des Ferminiveaus nicht durch eine A¨nderung des Sauerstoffanteils im
Sputtergas wa¨hrend der Herstellung sondern durch Tempern unter verschiedenen
Sauerstoffpartialdru¨cken beeinflusst. Die zentrale Frage ist nun, ob sich im vorlie-
genden Fall, analog zu den in situ Untersuchungen, das Defektgleichgewicht der
Proben abha¨ngig vom chemischen Potential des Sauerstoffs vera¨ndert (s. auch Dis-
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Abbildung 7.18.: Bindungsenergie der Sn 3d5/2 Emissionen (Dreiecke mit
durchgezogener Linie) der SnO2-Sensor-Schicht in verschiedenen Gasatmo-
spha¨ren bei 300℃ gegen experimentelle Zeit. Ebenfalls ist der zugeho¨rige Gas-
druck dargestellt (Kreise mit gestrichelter Linie). Hierbei entsprechen gefu¨ll-
te Kreise dem Druck von Sauerstoff-Atmospha¨re, leere dem von Wasserstoff-
Atmospha¨re.
kussion der elektrischen Eigenschaften auf S. 95). Die Schlussfolgerung wa¨re nur
im Flachbandfall zutreffend, da dann die Ferminiveau-Position im Volumen mit
der an der Oberfla¨che u¨bereinstimmt. In diesem Bild liegen unter reduzierenden
Bedingungen eine hohe Anzahl von intrinsischen Donatoren wie VO vor, was zu
einer hohen Ferminiveau-Position (niedrige kinetische Energie) fu¨hrt. Mit steigen-
dem chemischen Potential des Sauerstoffs werden intrinsische Donatoren elimi-
niert, das Ferminiveau wird zu niedrigeren Energien verschoben (ho¨here kinetische
Energien). Eine alternative Erkla¨rung fu¨r die mit Hochdruck-PES beobachteten
Fermienergie-Verschiebungen wu¨rde die A¨nderung einer Bandverbiegung an der
Oberfla¨che mit Variation des Sauerstoffdrucks liefern. Dieses Bild entspricht der
klassischen Deutung des Sensor-Effekts fu¨r SnO2 [6, 39]. Eine Diskussion dieser
Fragestellung erfolgt gesondert zusammen mit den Ergebnissen der elektrischen
Volumen-Relaxationsmessungen aus Kapitel 8 in Kapitel 9.
Abbildung 7.19 zeigt Valenzbandspektren der kathodenzersta¨ubten SnO2 Schicht
bei 400℃ in verschiedenen oxidierenden und reduzierenden Atmospha¨ren. Die
Spektren wurden in der Darstellung durch Verschiebung der kinetischen Energie
zur Deckung gebracht. Ohne diese Verschiebung zeigen die kinetischen Energien
der Valenzbandemissionen die gleiche Sauerstoffpartialdruck-Abha¨ngigkeiten wie
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Abbildung 7.19.: Valenzbandemissionen von SnO2 in verschiedenen Atmo-
spha¨ren bei 400℃ nach Gleichgewichtseinstellung. Durch den schrittweisen
U¨bergang von oxidierenden nach reduzierenden Bedingungen, dargestellt durch
den Pfeil, bilden sich Emissionen in der Bandlu¨cke des SnO2. Alle Spektren wur-
den normiert und durch Bindungsenergieverschiebung zur Deckung gebracht.
die Sn 4d Rumpfniveaus. Aufgrund der niedrigeren Anregungsenergie von 600 eV
und den damit verbundenen verschiedenen Photoionisationswirkungsquerschnitten
der beteiligten Niveaus im Vergleich zu der fu¨r die in situ Untersuchungen verwen-
deten monochromatisierten Al-Kα Strahlung (1486 eV Anregungsenergie) zeigen
die Valenzbandspektren eine etwas gea¨nderte Form (vgl. Abbildung 7.8). Jedoch
sind auch hier unter reduzierenden Bedingungen zusa¨tzliche Emissionen innerhalb
der Bandlu¨cke aufgrund von Sn2+ Zusta¨nden an der Oberfla¨che erkennbar. Mit stei-
gendem Sauerstoffpartialdruck werden diese Emissionen unterdru¨ckt. Der entspre-
chende Mechanismus zur Oxidation und Reduktion der Oberfla¨che wurde bereits
im Rahmen der in situ PES Untersuchungen auf S. 105 diskutiert. Jedoch ver-
schwinden die Emissionen in der Bandlu¨cke bei den in situ PES Untersuchungen
fu¨r hohe Sauerstoffanteile im Sputtergas (>5%) praktisch vollsta¨ndig. Im Gegen-
satz hierzu sind selbst bei 100Pa Sauerstoffdruck in den Valenzbandspektren der
Hochdruck-PES noch schwach Emissionen in der Bandlu¨cke zu erkennen. Offen-
sichtlich sind die effektiven Sauerstoffdru¨cke wa¨hrend der Herstellung der Schich-
ten durch Kathodenzersta¨ubung nicht direkt mit denen des Temperns wa¨hrend der
Hochdruck-PES Untersuchungen vergleichbar.
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Abbildung 7.20: Gemessene
Ferminiveau-Position relativ zum
Valenzbandmaximum EF-EVBM
von SnO2 gegen Temperatur
wa¨hrend des Abku¨hlens in 1Pa
Kohlenmonoxid. Die Gerade
repra¨sentiert die Temperatur-
abha¨ngigkeit der fundamentalen
Bandlu¨cke von SnO2 nach Kohnke
[62].
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Zur Untersuchung der Temperaturabha¨ngigkeit der Ferminiveau-Position wurde
die SnO2 Du¨nnschicht in konstanter Kohlenmonoxid-Atmospha¨re von 1Pa langsam
von 400 auf 140℃ abgeku¨hlt. Die Position des Ferminiveaus relativ zum Valenz-
bandmaximum der SnO2 Probe in Abha¨ngigkeit von der Temperatur ist in Abbil-
dung 7.20 gezeigt. Mit sinkender Temperatur wird eine Erho¨hung der Ferminiveau-
Position relativ zum Valenzbandmaximum beobachtet. Die SnO2 Probe sollte daher
bei erho¨hten Temperaturen entsprechend Gleichung 2.5 eine niedrigere freie Elek-
tronenkonzentration aufweisen. Dies ist jedoch nur der Fall, wenn die Energien der
Valenz- und Leitungsbandkanten unabha¨ngig von der Temperatur sind. Zusa¨tzlich
zu den gemessenen Ferminiveau-Positionen ist in Abbildung 7.20 die Tempera-
turabha¨ngigkeit der fundamentalen Bandlu¨cke von SnO2 nach Kohnke [62] mit
einem Temperaturkoeffizienten von 6 · 10−4 eV/K dargestellt. Diese weist einen par-
allelen Verlauf zur gemessenen Ferminiveau-Position auf, d.h. die Bandlu¨cke Eg
schrumpft praktisch in gleichem Maße mit steigender Temperatur wie die Fermi-
energie bezogen auf das Valenzbandmaximum zu niedrigeren Werten verschoben
wird. Die Energiedifferenz zwischen Ferminiveau und Leitungsbandminimum, und
somit die freie Elektronenkonzentration, zeigen daher keine ausgepra¨gte Tempera-
turabha¨ngigkeit.
Eine Temperaturerho¨hung im untersuchten Bereich von 140 bis 400℃ bewirkt also
keine Aktivierung zusa¨tzlicher Ladungstra¨ger, da dies eine Erho¨hung der Fermi-
niveau-Position zur Folge ha¨tte. Diese Beobachtung stimmt gut mit den von Sam-
son und Fonstad [74] bestimmten niedrigen Aktivierungsenergien von 30meV und
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150meV fu¨r die zweifach ionisierbare Sauerstoff-Leerstelle in SnO2 u¨berein. Be-
reits bei Raumtemperatur ist ein Großteil der verfu¨gbaren intrinsischen Donatoren
ionisiert. Bei 140℃ befindet sich die untersuchte Probe bereits im Bereich der
Sto¨rstellenerscho¨pfung.
Trotz eines konstanten Kohlenmonoxid-Drucks von 1Pa a¨ndert sich das chemische
Potential des Sauerstoffs mit steigender Temperatur (s. Gleichung 2.7). Dies ko¨nnte
eine A¨nderung der Konzentration von intrinsischen Donatoren in SnO2 bewirken.
Voraussetzung ist allerdings, dass die Defektkonzentration dabei im thermodyna-
mischen Gleichgewicht ist. Insbesondere bei niedrigen Temperaturen (T<300℃) ist
dies innerhalb der Messzeit nicht zu erwarten, da sowohl der Sauerstoffaustausch
als auch die Diffusion nicht ausreichend thermisch aktiviert sind.
7.5. Zusammenfassung und Diskussion
Im vorangegangen Kapitel wurden die chemischen und elektronischen Eigenschaf-
ten kathodenzersta¨ubter dotierter und undotierter SnO2 Du¨nnschichten untersucht.
Von besonderem Interesse war hierbei der Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks auf
die Eigenschaften des SnO2 und SnO2:Sb. In diesem Abschnitt sollen die Ergeb-
nisse der verschiedenen verwendeten Methoden kurz rekapituliert und im Zusam-
menhang diskutiert werden.
Fu¨r die Oberfla¨chenpotentiale von polykristallinen SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschich-
ten wird eine systematische Variation in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffanteils im Pro-
zessgas wa¨hrend der Deposition festgestellt. Eine Modifikation des Oberfla¨chendi-
pols der hergestellten Schichten bewirkt eine deutliche Vera¨nderung des Ionisa-
tionspotentials und der Austrittsarbeit. Die beobachteten A¨nderungen sind ver-
gleichbar mit Modelluntersuchungen an einkristallinen SnO2 Proben verschiedener
kristallographischer Orientierungen. Als Ursache fu¨r die Modifikation des Ober-
fla¨chendipols wird die Vera¨nderung des effektiven Oxidationszustandes der SnO2
Oberfla¨chen in Abha¨ngigkeit vom chemischen Potential des Sauerstoffs wa¨hrend
der Abscheidung ausgemacht. So liegt unter reduzierenden Bedingungen Sn2+ an
der Oberfla¨che von SnO2 bzw. SnO2:Sb vor, das unter oxidierenden Bedingungen
zu Sn4+ aufoxidiert wird. Diese Schlussfolgerung ist konsistent mit dem Auftre-
ten von Bandlu¨ckenzusta¨nden in den Valenzbandspektren von unter reduzierenden
Bedingungen hergestellten Proben und der Vera¨nderung der Oberfla¨chenzusam-
mensetzung in Abha¨ngigkeit der Prozessbedingungen, sowie den Temperexperi-
menten unter Verwendung von Hochdruck-PES. Zur Erho¨hung der Austrittsarbeit
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Abbildung 7.21: Mit PES bestimmte
Austrittsarbeit gegen Ferminiveau-Posi-
tion fu¨r verschieden hergestellte SnO2
(Kreise) und SnO2:Sb (Dreiecke) Du¨nn-
schichten und keramische SnO2:Sb Volu-
menproben (Rechtecke). Die beiden Ge-
raden zeigen den Verlauf mit konstan-
tem Ionisationspotential IP fu¨r die oxi-
dierte (IP=8,9 eV) und die reduzierte
(IP=7,9 eV) Oberfla¨che an. Zum Vergleich
ist die Ferminiveau-Position von hochdo-
tiertem SnO2:F gezeigt.
tragen neben der Modifikation des Oberfla¨chendipols auch eine Verschiebung der
Ferminiveau-Position zu niedrigeren Werten mit zunehmendem Sauerstoffpartial-
druck bei.
Der mittels Photoelektronenspektroskopie bestimmte
”
Spielraum“ der Oberfla¨chen-
potentiale von SnO2 ist in Abbildung 7.21 dargestellt. Zum Vergleich ist hier die
gemessene Ferminiveau-Position einer hochdotierten kommerziellen CVD SnO2:F
Schicht eingetragen. Aufgrund von Oberfla¨chenkontaminationen der ex situ her-
gestellten Schicht war eine Bestimmung der Austrittsarbeit nicht mo¨glich. Jedoch
beschra¨nken das maximale und minimale Ionisationspotential von SnO2, die durch
die beiden Geraden fu¨r reduzierte und oxidierte Oberfla¨chen repra¨sentiert werden,
die zu erwartende Austrittsarbeit. Die SnO2:F Probe sollte daher bei oxidierter
Oberfla¨che eine maximale Austrittsarbeit von φ.4,9 eV aufweisen. Weiterhin wird
aus der Abbildung deutlich, dass der U¨bergang vom niedrigen zum hohen Ionisati-
onspotential relativ
”
steil“ erfolgt, d.h. das Ionisationspotential, und damit auch die
Austrittsarbeit, des SnO2 kann um ∼1 eV erho¨ht werden, ohne dass eine dramati-
sche Verminderung der Ferminiveau-Position und somit der elektrischen Leitfa¨hig-
keit die Folge ist. Im Gegensatz hierzu ist in anderen weit verbreiteten Oxidma-
terialien wie ZnO:Al oder ITO die Erho¨hung der Austrittsarbeit gewo¨hnlich mit
einer a¨quivalenten Verringerung der Ferminiveau-Position verbunden [206].
Durch geschickte Wahl der Depositionsparameter ist demnach eine gezielte Be-
einflussung der Austrittsarbeit von SnO2 mo¨glich. Eine Anwendung hierfu¨r wa¨re
beispielsweise das
”
Maßschneidern“ von Barrierenho¨hen zu organischen Halbleitern
fu¨r die Anwendung in optoelektronischen Bauteilen. In diesem Falle ko¨nnte SnO2
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als Lochemitter (Anode) eingesetzt werden. Hierfu¨r sind mo¨glichst hohe Austritts-
arbeiten zur Minimierung der Barrierenho¨he zur Lochinjektion in den organischen
Halbleiter wu¨nschenswert [99, 181, 182].
Anhand der ro¨ntgenographischen Untersuchung wird eine Textura¨nderung von
(101) fu¨r unter reduzierenden nach (110) fu¨r unter oxidierenden Bedingungen her-
gestellte Schichten beobachtet. Grund hierfu¨r ist die ausgepra¨gte Abha¨ngigkeit
der Oberfla¨chenenergien von SnO2 vom chemischen Potential des Sauerstoffs, das
u¨ber die Prozessgaszusammensetzung wa¨hrend der Abscheidung kontrolliert wer-
den kann. Neben der A¨nderung der Textur tritt auch eine A¨nderung der Termi-
nierung der SnO2 Oberfla¨chen auf. So zeigen unter reduzierenden Bedingungen
hergestellte SnO2 Du¨nnschichten mit (101) Textur eine reduzierte Terminierung,
wa¨hrend unter oxidierenden Bedingungen deponierte Schichten eine (110) Textur
mit oxidierter Terminierung aufweisen. Wie bereits erwa¨hnt, wurde fu¨r einige Ma-
terialien wie z.B. ZnO [131, 206, 243, 244], GaAs [245], sowie CdS und CdTe [15]
eine A¨nderung des Oberfla¨chendipols in Abha¨ngigkeit der kristallographischen Ori-
entierung der Oberfla¨chen gefunden. Fu¨r Materialien mit Inversionssymmetrie, wie
im vorliegenden Fall, wurde dieser Effekt bisher jedoch nicht beschrieben. Es ist
daher wahrscheinlich, dass die beobachteten Variationen des Ionisationspotentials
auf die A¨nderung des Oxidationszustandes an der Oberfla¨che (Terminierung) der
SnO2 bzw. SnO2:Sb Schichten zuru¨ckgehen. Die Unterschiede in der pra¨ferenziellen
Orientierung und Terminierung der unter oxidierenden bzw. reduzierenden Bedin-
gungen hergestellten SnO2 Oberfla¨chen sind schematisch in Abbildung 7.22 gezeigt.
Durch die Kontrolle des chemischen Potentials des Sauerstoffs u¨ber die Zusammen-
setzung des verwendeten Prozessgases wa¨hrend der Deposition kann ein gezieltes
gerichtetes Aufwachsen von SnO2 Du¨nnschichten bewirkt werden. Dieser Effekt
ist beispielsweise fu¨r die Anwendung von SnO2 als Frontkontaktmaterial in CdTe
Du¨nnschichtsolarzellen von Interesse. Hierbei wird eine CdS/CdTe Schichtabfolge
auf das polykristalline, leitfa¨hige Oxid aufgebracht. Abha¨ngig von der Vorzugs-
orientierung des verwendeten Substrats wird ein unterschiedliches Aufwachsen der
CdS Pufferschicht und des CdTe Absorbers beobachtet [246–248]. Durch geeig-
nete Wahl der Textur des verwendeten SnO2 Du¨nnschicht-Substrats ko¨nnte hier
eventuell die Dichte von kleinen Lo¨chern (engl. pinholes) in der CdS/CdTe Schicht-
Sequenz, welche zu Kurzschlu¨ssen zwischen Front- und Ru¨ckkontakt fu¨hren, deut-
lich reduziert und die Effizienz der Solarzellen gesteigert werden. Das Konzept
der Kontrolle der Textur von Du¨nnschichten u¨ber die Abha¨ngigkeit der Ober-
fla¨chenenergien vom chemischen Potential der Prozessatmospha¨re sollte außerdem
nicht auf SnO2 als Material und Magnetron-Kathodenzersta¨ubung als Methode
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Abbildung 7.22.: Schematische Darstellung der verschiedenen Vorzugsorien-
tierungen und Terminierungen reduzierter (links) und oxidierter (rechts) SnO2
Oberfla¨chen. Die Vergro¨ßerungen zeigen die reduzierte Terminierung der (101)
bzw. die oxidierte Terminierung der (110) Oberfla¨che. Im Falle der reduzier-
ten Terminierung wird die Oberfla¨che formell durch SnO gebildet, wa¨hrend die
oxidierte Oberfla¨che sto¨chiometrisch gema¨ß SnO2 vorliegt. Sauerstoff wird in
der Darstellung durch die gro¨ßeren Kugeln, Zinn durch die kleineren symboli-
siert. Die Ionisationspotentiale IP der verschiedenen Oberfla¨chen sind ebenfalls
angegeben.
beschra¨nkt sein.
Durch Dotierung von SnO2 mittels Sb wird eine Erho¨hung der elektrischen Leit-
fa¨higkeit um vier Gro¨ßenordnungen erzielt. Gleichzeitig tritt ein deutlicher Bur-
stein-Moss-Shift der optischen Bandlu¨cke auf. Jedoch liegen die mit SnO2:Sb er-
reichten Leitfa¨higkeiten etwa eine Gro¨ßenordnung unter der von kommerziellen
Fluor-dotierten SnO2 Du¨nnschichten. Fu¨r die meisten Anwendungen als Elektro-
denmaterial ist dies nicht ausreichend. Auch sind die gemessenen Leitfa¨higkeiten ei-
ne Gro¨ßenordnung kleiner als der entsprechend der Sb-Konzentration der SnO2:Sb
Schichten zu erwartende Wert. Hierfu¨r wird neben der Bildung von Sb5+ das Auf-
treten von Sb3+ verantwortlich gemacht, das tiefe Akzeptor-Sto¨rstellen in SnO2
ausbildet und somit die Leitfa¨higkeit drastisch reduziert. Eine Anreicherung von
Antimon an der Oberfla¨che der SnO2 Filme wird im Gegensatz zu einigen Arbeiten
in der Literatur [78–80, 184–187] nicht beobachtet. Allerdings kann eine Segregati-
on an Korngrenzen anhand der vorliegenden Untersuchungen nicht ausgeschlossen
werden.
Die technologische Umsetzung zur Verwendung alternativer Dotanden wie Wasser-
stoff oder Fluor in der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung erweist sich als a¨ußerst
7.5. Zusammenfassung und Diskussion 129
schwierig. So scheidet beispielsweise HF, das als Flour-Quelle erfolgreich in CVD
Prozessen eingesetzt wird, aufgrund seines aggressiven chemischen Verhaltens fu¨r
die Anwendung unter UHV-Bedingungen aus. In Vorversuchen mit alternativen
Fluor-Quellen wie SF6 oder CH2F2 konnten in dieser Arbeit kathodenzersta¨ub-
te Filme mit Leitfa¨higkeiten im Bereich der SnO2:Sb Du¨nnschichten und glatten
Oberfla¨chen (mittlere quadratische Rauhigkeit ∼1 nm) hergestellt werden. Hier ist
eine intensivere systematische Optimierung des Prozesses und eine Untersuchung
des Dotiermechanismus vonno¨ten.
Mit Hilfe elektrischer Leitfa¨higkeitsmessungen, optischer Spektroskopie und PES
wurde der Einfluss des Sauerstoffpartialdrucks wa¨hrend der Abscheidung auf die
freie Ladungstra¨gerkonzentration, respektive Ferminiveau-Position, der SnO2 bzw.
SnO2:Sb Du¨nnschichten untersucht. Fu¨r undotiertes SnO2 wird hierbei eine dras-
tische Verminderung der elektrischen Leitfa¨higkeit mit steigendem Sauerstoffanteil
im Sputtergas beobachtet. Im Gegensatz hierzu und zu ZnO:Al bzw. ITO zeigt
SnO2:Sb praktisch keine Vera¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit. Das unter-
schiedliche Verhalten wird auf die unterschiedliche Defektchemie beider Materialien
zuru¨ckgefu¨hrt.
In undotiertem SnO2 wird die elektrische Leitfa¨higkeit durch intrinsische Donato-
ren aufgrund von Sauerstoffunterschuss hervorgerufen. In der Literatur etabliert ist
hier die ionisierte Sauerstoﬄeerstelle (V••O ) als Donator in SnO2 [27, 28, 73–77]. Mit
steigendem Sauerstoffanteil im Sputtergas wird die Bildung von Sauerstoﬄeerstel-
len zunehmend unterdru¨ckt, was zur Verringerung der elektrischen Leitfa¨higkeit
und der Ferminiveau-Position fu¨hrt.
In SnO2:Sb hingegen ist der Beitrag intrinsischer Donatoren vernachla¨ssigbar. Die
freie Elektronenkonzentration wird maßgeblich durch die Anzahl von Sb-Donatoren
vorgegeben. Selbst unter stark oxidierenden Bedingungen scheint die Bildung von
kompensierenden Defekten energetisch ungu¨nstig, so dass auch oxidierte SnO2:Sb
Filme eine unvera¨ndert hohe elektrische Leitfa¨higkeit und optische Bandlu¨cke, d.h.
eine hohe Dotierung, aufweisen. Berechnungen der Sauerstoffdruck-abha¨ngigen La-
dungstra¨gerdichte in dotiertem SnO2 mittels Dichtefunktionaltheorie (DFT) un-
terstu¨tzen dieses Bild [84]. In Abbildung 7.23 sind die mit DFT bestimmten elek-
trischen Leitfa¨higkeiten von SnO2:Sb fu¨r verschiedene Sb-Konzentrationen gegen
den Sauerstoffdruck aufgetragen. Fu¨r die Berechnung der Leitfa¨higkeiten aus den
Ladungstra¨gerdichten wurde eine konstante Elektronenbeweglichkeit von 20 cm2/Vs
[1] benutzt. Als intrinsische kompensierende Defekte wurden Oi und VSn beru¨ck-
sichtigt. Entsprechend der DFT Ergebnisse ist eine Kompensation durch intrinsi-
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Abbildung 7.23: Mittels Dichte-
funktionaltheorie (DFT) berechne-
te Leitfa¨higkeiten von dotiertem
SnO2 in Abha¨ngigkeit des Sauer-
stoffpartialdrucks pO2 fu¨r verschie-
dene extrinsische Defektkonzentra-
tionen zwischen 1020 und 1021 cm−3
[84]. Die Leitfa¨higkeit wurde aus
den mit DFT gewonnen Ladungs-
tra¨gerdichten unter Beru¨cksichti-
gung einer konstanten Elektronen-
beweglichkeit von µe=20 cm2/Vs [1]
berechnet.
10
3
10
4
1e-20 1e-15 1e-10 1e-05 1 100000
L
e
it
fä
h
ig
k
e
it
[
S
/c
m
]
pO2
[log(Pa)]
SnO :Sb2
[Sb]
sche
”
Killer-Defekte“ in SnO2 (sinkende Leitfa¨higkeit mit steigendem pO2) erst fu¨r
sehr hohe Leitfa¨higkeiten zu erwarten. Fu¨r elektrische Leitfa¨higkeiten im Bereich
von ∼103 S/cm sollte gar keine Kompensation auftreten. Die in dieser Arbeit her-
gestellten dotierten SnO2 Schichten zeigen eine maximale elektrische Leitfa¨higkeit
von ∼300 S/cm. Die experimentellen Ergebnisse der elektrischen und optischen Un-
tersuchungen der SnO2:Sb Schichten zeigen demnach eine gute U¨bereinstimmung
mit den DFT-Ergebnissen.
Die Photoelektronenspektroskopie-Untersuchungen zeigen diesbezu¨glich ein abwei-
chendes Bild auf. Dort wird sowohl fu¨r undotiertes SnO2 als auch SnO2:Sb eine
deutliche Verschiebung des Ferminiveaus zu niedrigeren Energien mit steigendem
Sauerstoffanteil im Sputtergas festgestellt. Ebenso sprechen weitere Beobachtun-
gen, wie das Verschwinden der Emissionen an der Fermikante in den UP-Spektren
und die A¨nderung der Linienform der Rumpfniveau-Emissionen mit steigendem
Sauerstoffanteil im Sputtergas, fu¨r eine deutliche Erniedrigung der Dotierung der
SnO2:Sb Du¨nnschichten. Diese Diskrepanz ist mit hoher Wahrscheinlichkeit auf
die verschiedenen Oberfla¨chenempfindlichkeiten der elektrischen und optischen Me-
thoden einerseits und der PES andererseits zuru¨ckzufu¨hren und soll im Folgenden
na¨her diskutiert werden.
Die Korrelation zwischen volumenempfindlichen Leitfa¨higkeitsmessungen und ober-
fla¨chenempfindlicher Photoelektronenspektroskopie ist in Abbildung 7.24 verdeut-
licht. Dort sind die gemessenen Leitfa¨higkeiten verschiedener SnO2 und SnO2:Sb
Du¨nnschichten gegen die mittels PES bestimmten Ferminiveau-Positionen aufge-
tragen. Zusa¨tzlich ist der theoretische Verlauf der elektrischen Leitfa¨higkeit in
Abha¨ngigkeit der Ferminiveau-Position dargestellt. Die Ladungstra¨gerkonzentra-
tionen wurden hierbei numerisch nach Gleichung 2.3 berechnet. Weiterhin wurden
ein streng parabolischer Bandverlauf (Freie-Elektronen-Na¨herung), eine effektive
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Abbildung 7.24: Gemessene
Leitfa¨higkeit von undotierten und
Sb-dotierten SnO2 Schichten in
Abha¨ngigkeit der mittels PES be-
stimmten Position des Ferminiveaus
(an der Oberfla¨che). Die Gro¨ße der
Messpunkte korreliert mit dem Sau-
erstoffanteil im Sputtergas (0-2%
fu¨r SnO2, 0-25% fu¨r SnO2:Sb). Zum
Vergleich ist der theoretische Verlauf
der Leitfa¨higkeit gegenu¨ber der
Ferminiveau-Position (im Volumen)
angegeben (Erkla¨rung s. Text).
Elektronenmasse von 0,3me [202], eine fundamentale Bandlu¨cke von 3,54 eV [202]
und eine konstante Elektronenbeweglichkeit von 20 cm2/Vs [1] fu¨r SnO2 angenom-
men.
Im Falle von undotiertem SnO2 korreliert die Verschiebung des an der Oberfla¨che
gemessenen Ferminiveaus gut mit der A¨nderung der Volumenleitfa¨higkeit. Das
Gleiche gilt fu¨r reduzierte SnO2:Sb Du¨nnschichten. Ein vo¨llig anderes Verhalten
zeigen die unter oxidierenden Bedingungen hergestellten SnO2:Sb Filme. Entspre-
chend der an der Oberfla¨che gemessenen Ferminiveau-Positionen sollten die Proben
deutlich niedrigere Leitfa¨higkeiten aufweisen, was nicht der Fall ist. Eine Erkla¨rung
fu¨r dieses Ergebnis wa¨re eine Bandverbiegung an der Oberfla¨che von oxidiertem
SnO2:Sb, d.h. die Ferminiveau-Position relativ zu den Bandkanten an der Ober-
fla¨che weicht von der im Volumen ab. Die Situation an der Oberfla¨che und im
Volumen fu¨r die verschiedenen SnO2 bzw. SnO2:Sb Du¨nnschichten ist in Abbil-
dung 7.25 illustriert.
Als Ursache fu¨r das Auftreten der Bandverbiegung kann die Bildung von Akzep-
torzusta¨nden in der Na¨he des Leitungsbandminimums fu¨r oxidierte Du¨nnschichten
infrage kommen. Aufgrund der robusten Defektstruktur (Fehlen von kompensieren-
den Defekten) des SnO2:Sb liegt das Ferminiveau auch fu¨r oxidierte Proben ober-
halb des Leitungsbandminimum (entartete Dotierung). In dieser Situation ko¨nnen
die Akzeptorzusta¨nde mit Elektronen besetzt werden und sind somit negativ gela-
den. Der Ladungsausgleich erfolgt durch eine Bandverbiegung des SnO2:Sb an der
Oberfla¨che (positive Ladungen in der Verarmungsrandschicht). An der Oberfla¨che
von oxidiertem, undotiertem SnO2 sind ebenfalls Akzeptorzusta¨nde vorhanden.
Allerdings wird das Ferminiveau des Materials durch Erho¨hung des Sauerstoffpar-
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Abbildung 7.25.: Schematische Energiediagramme von Volumen und Ober-
fla¨che kathodenzersta¨ubter SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten. Fu¨r beide Ma-
terialien ist jeweils die oxidierte und reduzierte Situation skizziert. Zur besseren
Verdeutlichung der auftretenden Effekte sind die Energieverschiebungen nicht
maßstabsgetreu wiedergegeben.
tialdrucks zu niedrigeren Energien verschoben, was mo¨glicherweise eine Besetzung
der Akzeptorzusta¨nde verhindert. Fu¨r reduzierte Oberfla¨chen liegen sowohl fu¨r
SnO2 als auch SnO2:Sb keine Akzeptorzusta¨nde vor, so dass auch hier trotz hoher
Ferminiveau-Positionen Flachbandfall herrscht.
Ein Modell fu¨r die Bandverbiegung an SnO2 (110) Oberfla¨chen unter Verwen-
dung von elektrischen Leitfa¨higkeitsmessungen und UPS wurde bereits von Ca-
vicchi et al. vorgeschlagen [89]. Hier wird der Abstand zwischen Ferminiveau und
Valenzbandmaximum im Volumen aus elektrischen Leitfa¨higkeitsmessungen ab-
geleitet. Weiterhin wird angenommen, dass fu¨r eine perfekt oxidierte, sto¨chiome-
trische Oberfla¨che Flachbandfall herrscht. Aus Verschiebungen der Bindungsener-
gien und A¨nderungen der Austrittsarbeit durch Ionenbeschuss und anschließen-
dem Tempern (Reduktion der Oberfla¨che) wird eine Anreicherungsrandschicht,
hervorgerufen durch Zinn-Donatorzusta¨nde, vorgeschlagen. Die Ausbildung einer
Verarmungsrandschicht fu¨r stark oxidierte Oberfla¨chen, hergestellt durch eine O2-
Plasma-Behandlung bzw. durch Tempern bei ∼450℃ in O2-Atmospha¨re, wird auf
die Adsorption von zusa¨tzlichem Sauerstoff an der Oberfla¨che zuru¨ckgefu¨hrt, ohne
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dass dessen Art na¨her spezifiziert wird. Allerdings werden mo¨gliche Ferminiveau-
Verschiebungen im Volumen des SnO2 wa¨hrend der Reduktions- bzw. Oxidations-
behandlungen nicht beru¨cksichtigt. Ebenso fehlen absolute Werte fu¨r die Austritts-
arbeiten und Ferminiveau-Positionen relativ zum Valenzbandmaximum (EF-EVBM)
der verschiedenen Oberfla¨chenterminierungen. A¨nderungen des Oberfla¨chendipols,
die mit Hilfe der PES-Untersuchungen zweifelsfrei anhand der A¨nderung des Ionisa-
tionspotentials festgestellt werden (s. Abbildung 7.13), sind ebenfalls nicht beru¨ck-
sichtigt.
In einigen Punkten weichen die im Rahmen dieser Arbeit gemachten Beobach-
tungen von dem Modell von Cavicchi et al. ab. So wird aus dem Vergleich von
Volumen- und Oberfla¨chen-Ferminiveau-Positionen (s. Abbildung 7.21) fu¨r redu-
zierte SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten keine Bandverbiegung festgestellt. Die
optische Bandlu¨cke der reduzierten SnO2:Sb Schichten korreliert ebenfalls gut mit
der durch PES bestimmten Ferminiveau-Position. Ebenso entsprechen die gemes-
senen Leitfa¨higkeiten gut der theoretischen Vorhersage. Im Falle von oxidiertem
SnO2:Sb sind die Ergebnisse mit dem Modell von Cavicchi et al. konsistent. An-
hand der verfu¨gbaren Daten la¨sst sich keine Verarmungsrandschicht fu¨r oxidier-
te SnO2 Du¨nnschichten feststellen. Allerdings kann fu¨r undotierte SnO2 Proben,
die mit mehr als 2% Sauerstoff im Sputtergas deponiert werden, keine Leitfa¨hig-
keit mehr gemessen werden, so dass eine Bestimmung der weiteren A¨nderung der
Ferminiveau-Position im Volumen nicht mo¨glich ist.
Ein Anhaltspunkt fu¨r die Bildung von Akzeptorzusta¨nden an der Oberfla¨che ko¨nnte
das Auftreten der zusa¨tzlichen Komponente in den Emissionen des O 1s Rumpf-
niveaus von Proben, die mit Sauerstoff im Prozessgas hergestellt wurden, sein (s.
Abbildung 7.10). In dem hier vorgeschlagenen Modell (Abbildung 7.25) wu¨rde auf-
grund der energetischen Lage der Akzeptorzusta¨nde relativ zum Ferminiveau fu¨r
oxidiertes undotiertes SnO2 keine Besetzung, und somit auch keine Bandverbie-
gung, erwartet werden.
In diesem Verhalten unterscheidet sich SnO2:Sb deutlich von anderen dotierten
transparenten leitfa¨higen Oxidmaterialien wie z.B. ITO [207] oder ZnO:Al [131].
Bei diesen Materialien wird davon ausgegangen, dass die Verschiebungen der Fer-
mienergie an der Oberfla¨che der im Volumen entsprechen, so dass fu¨r diese Mate-
rialien die Dotierung, d.h. die Ferminiveau-Position, direkt mittels PES gemessen
werden kann. Fu¨r SnO2:Sb hingegen ist eine Kombination verschiedener Methoden
mit unterschiedlichen Tiefeninformationen sinnvoll, um eine umfassende elektro-
nische Charakterisierung der Du¨nnschichten zu realisieren (vgl. Tabelle 7.2). So
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Tabelle 7.2.: Mittels verschiedener Methoden bestimmte Ferminiveau-
Verschiebungen ∆EF fu¨r SnO2:Sb und SnO2 Schichten.
SnO2:Sb SnO2 Sensitivita¨t
∆EF(in situ PES) [eV] 0,4 0,4 Oberfla¨che
∆EF(Hochdruck-PES) [eV] – 0,45 Oberfla¨che
∆EF(optisch) [eV] <0,1 – Volumen
∆EF(elektrisch) [eV] <0,1 &0,2 Volumen
wird z.B. fu¨r die Bestimmung der Bandanpassung zu Oxidmaterialien in der Regel
Flachbandfall als Ausgangssituation angenommen. Die im Rahmen dieser Arbeit
durchgefu¨hrten Untersuchungen zeigen jedoch, dass dies a priori nicht der Fall sein
muss.
Die wesentlichen Schlussfolgerungen aus den durchgefu¨hrten Messungen sollen an
dieser Stelle noch einmal abschließend genannt werden:
• Fu¨r SnO2:Sb werden keine kompensierenden intrinsischen Defekte (”Killer-
Defekte“) festgestellt.
• Sb5+ Donatoren werden in SnO2:Sb wahrscheinlich durch Sb3+ Akzeptoren
kompensiert.
• Der effektive Oxidationszustand (Terminierung) der Oberfla¨chen hat einen
starken Einfluss auf das Ionisationspotential. Gleichzeitig wird eine A¨nderung
der Textur beobachtet.
• Volumen- und Oberfla¨chen-sensitive Methoden liefern zum Teil unterschied-
liche Ferminiveau-Verschiebungen (s. Tabelle 7.2)
Der Effekt der Vera¨nderung der elektronischen Struktur im Volumen gegenu¨ber
der an der Oberfla¨che wird im Zusammenhang mit den Ergebnissen aus Kapitel 8
in Kapitel 9 diskutiert.
8. Elektrische Relaxation von SnO2 und SnO2:Sb
Du¨nnschichten
8.1. Ausgangssituation
Nicht zuletzt wegen seines exzellenten Sensor-Verhaltens werden die elektrischen
Eigenschaften von SnO2 schon seit Jahren intensiv untersucht. Hierbei wurden die
meisten grundlegenden Messungen an einkristallinen Proben durchgefu¨hrt. Sam-
son und Fonstad [74] konnten durch sauerstoffdruckabha¨ngige elektrische Leitfa¨hig-
keitsmessungen bei Temperaturen von mehr als 700℃ die Sauerstoﬄeerstelle als
dominierenden intrinsischen Donator-Defekt in SnO2 identifizieren. Weiterhin konn-
ten sie durch Hall-Messungen bei niedrigen Temperaturen zwei Defektniveaus bei
30 und 150meV unterhalb des Leitungsbandminimum von SnO2 bestimmen, die
der zweifach ionisierbaren Sauerstoﬄeerstelle zugeschrieben wurden. Theoretische
Arbeiten von Robertson [77] stu¨tzen diese Erkenntnisse.
Wie bereits eingangs von Kapitel 7 erwa¨hnt, werden zur Erho¨hung der elektrischen
Leitfa¨higkeit von SnO2 vorwiegend Sb oder F als Dotanden eingesetzt, wobei in
der Anwendung als transparentes Elektrodenmaterial SnO2:F aufgrund seiner in
der Regel deutlich ho¨heren Leitfa¨higkeit dominiert [1, 73]. Die niedrigere elektrische
Leitfa¨higkeit von SnO2:Sb gegenu¨ber SnO2:F mit a¨quivalenten Dotierkonzentratio-
nen wird in der Literatur vorwiegend auf das Vorliegen von sich selbst kompensie-
renden Sb5+ und Sb3+ zuru¨ckgefu¨hrt [78–80], was sich mit den Ergebnissen der elek-
trischen Leitfa¨higkeitsmessungen bei Raumtemperatur und der Photoelektronen-
spektroskopie deckt (vgl. Kapitel 7). Fu¨r Antimongehalte von mehr als ∼3Kat.-%
wird zudem eine Segregation von Sb an Korngrenzen oder der Oberfla¨che von
SnO2:Sb beobachtet [78–80, 184–187]. Demgegenu¨ber werden in nano-kristallinem
SnO2 deutlich ho¨here Lo¨slichkeiten von Sb von bis zu ∼30Kat.-% berichtet [81–
83]. Die Ursache fu¨r die unterschiedlichen Lo¨slichkeiten von Sb in Volumenproben
und nano-skaligem SnO2 ist zur Zeit unklar. Elektrische Messungen von Marley
und Dockerty [188] ergaben flache Defektniveaus fu¨r Sb auf regula¨ren Sn Pla¨tzen
in SnO2 mit einer Ionisationsenergie von 150meV.
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Neben der Verwendung als Dotierstoff wird Sb auch zur Erho¨hung der katalyti-
schen Aktivita¨t von SnO2 Oberfla¨chen eingesetzt, beispielsweise bei der selektiven
Oxidation von Kohlenwasserstoffen [186, 249, 250]. Die katalytische Aktivita¨t von
Sb auf SnO2 wird mit dem Vorhandensein von Sb
3+ in Verbindung gebracht [186].
Hierbei sei angemerkt, dass in realen Sn(Sb)O2 Katalysesystemen sehr hohe Sb
Konzentrationen von ∼30Kationen-% eingesetzt werden.
In diesem Kapitel werden die elektrischen Eigenschaften polykristalliner kathoden-
zersta¨ubter SnO2 und SnO2:Sb Schichten in Abha¨ngigkeit der Temperatur und
des Sauerstoffdrucks untersucht. Als volumensensitive Methoden werden hierbei
elektrische Leitfa¨higkeits- und thermoelektrische Messungen verwendet. Mit letz-
teren kann, wenn auch mit Einschra¨nkungen, eine Differenzierung zwischen A¨nde-
rungen der Ladungstra¨gerkonzentration und der Beweglichkeit der untersuchten
Schichten erfolgen. Neben der Defektstruktur des SnO2 bzw. SnO2:Sb, d.h. der
Gleichgewichtsladungstra¨gerkonzentration in Abha¨ngigkeit des chemischen Poten-
tials des Sauerstoffs1 (Thermodynamik), werden auch die Kinetik der A¨nderung
der Defektstruktur (chemische Diffusion und Sauerstoffaustausch) von SnO2 bzw.
SnO2:Sb beleuchtet. Die elektrischen Relaxationsmessungen erfolgten im Tempe-
raturbereich zwischen 300-600℃. Dies liegt zwar eher im oberen Betriebsbereich
kommerzieller Gassensoren, die beobachteten Effekte sind aber auch bei niedrigeren
Temperaturen, wenngleich auf einer langsameren Zeitskala, relevant.
8.2. Temperaturabha¨ngigkeit
Eine 450 nm dicke undotierte SnO2 Schicht auf einem MgO-Einkristall-Substrat
mit (100) Oberfla¨chenorientierung2 wurde in konstantem Sauerstoffpartialdruck
von 0,6Pa schrittweise aufgeheizt und dabei die elektrische Leitfa¨higkeit und ther-
moelektrische Kraft unter Verwendung der van-der-Pauw-Geometrie [159] gemes-
sen. Der zeitliche Verlauf der mittleren Probentemperatur und der elektrischen
Leitfa¨higkeit der SnO2 Probe ist in Abbildung 8.1a) gezeigt. Das Aufheizen der
Probe erfolgte mit einer konstanten Heizrate von 1,5℃/min, wobei Haltepunkte bei
verschiedenen Temperaturen gewa¨hlt wurden.
1In der vorliegenden Arbeit werden Sauerstoffdruck und chemisches Potential des Sauerstoffs ge-
legentlich a¨quivalent verwendet. Selbstversta¨ndlich ist das chemische Potential des Sauerstoffs
außer vom Sauerstoffdruck auch von der Temperatur abha¨ngig.
2Anhand von Ro¨ntgendiffraktogrammen wurde kein signifikanter Einfluss des verwendeten MgO-
Einkristall-Substrats auf das Aufwachsverhalten des SnO2 bzw. SnO2:Sb festgestellt. Die Fil-
me sind, wie auch bei der Verwendung von Glas-Substraten, polykristallin. Ebenso zeigen
AFM Untersuchungen eine gleiche Topographie mit vergleichbaren Korngro¨ßen.
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Abbildung 8.1.: Zeitliche A¨nderung der Temperatur und Leitfa¨higkeit einer
du¨nnen SnO2 Schicht (450 nm Schichtdicke) wa¨hrend des Aufheizens in 0.6Pa
Sauerstoffdruck (a), sowie Leitfa¨higkeit und thermoelektrischer Kraft (b).
Bei Raumtemperatur betra¨gt die Leitfa¨higkeit des mit reinem Ar hergestellten
SnO2 Films ∼0,5 S/cm. Mit zunehmender Temperatur wird ein deutlicher Anstieg
der elektrischen Leitfa¨higkeit beobachtet. Fu¨r Temperaturen kleiner ∼300℃ tritt
die A¨nderung der Leitfa¨higkeit instantan mit der Temperaturerho¨hung auf, d.h.
die elektrische Leitfa¨higkeit zeigt eine reine Temperatur- und keine Zeitabha¨ngig-
keit. Hierbei ist keine lineare Temperaturabha¨ngigkeit festzustellen, sondern eine
u¨berproportionale Vergro¨ßerung der elektrischen Leitfa¨higkeit mit zunehmender
Temperatur. Fu¨r Temperaturen oberhalb von ∼300℃ tritt zusa¨tzlich ein tran-
sientes Verhalten der elektrischen Leitfa¨higkeit und damit keine reine Temperatur-
abha¨ngigkeit mehr auf. Bei Erreichen von 400℃ erfolgt zuna¨chst ein schneller
Abfall der Leitfa¨higkeit der SnO2 Schicht mit der Zeit, welcher in eine langsame
lineare Drift u¨bergeht.
Ein a¨hnliches Verhalten wie fu¨r die elektrische Leitfa¨higkeit wird auch im Verlauf
der thermoelektrischen Kraft wa¨hrend des Aufheizens beobachtet (s. Abbildung
8.1b)). Fu¨r Temperaturen unterhalb von ∼100℃ liegt nur ein geringer thermi-
scher Gradient u¨ber der Probe vor, was zu entsprechend niedrigem thermoelektri-
schen Spannungen fu¨hrt. Daher ist in diesem Temperaturbereich keine verla¨ssli-
che Messung der thermoelektrischen Kraft mo¨glich. Weiterhin treten Spitzen im
Verlauf der thermoelektrischen Kraft wa¨hrend der Temperaturerho¨hung zwischen
den verschiedenen Haltepunkten auf. Dies ist auf einen inhomogenen Tempera-
turgradienten wa¨hrend der Aufheizphase zuru¨ckzufu¨hren. Analog zur elektrischen
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Abbildung 8.2: Temperatur-
abha¨ngigkeit der freien Elektro-
nenkonzentration n und Elektro-
nenbeweglichkeit µ einer 450 nm
dicken SnO2 Du¨nnschicht in 0,6Pa
Sauerstoffdruck. Im dargestellten
Temperaturbereich findet keine
zeitabha¨ngige Relaxation statt. Die
Kurve zeigt den berechneten Verlauf
der Beweglichkeit entsprechend der
Beschreibung durch das Modell von
Seto [161].
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Leitfa¨higkeit weist die thermoelektrische Kraft fu¨r Temperaturen unterhalb von
∼300℃ eine reine Temperaturabha¨ngigkeit auf, wa¨hrend fu¨r ho¨here Temperatu-
ren ein zeitabha¨ngiges Verhalten hinzukommt.
Der Betrag der thermoelektrischen Kraft steigt mit zunehmender Temperatur an,
was gema¨ß Gleichung 5.16 einer Verringerung der Ladungstra¨gerkonzentration ent-
spricht. Die Zunahme der Leitfa¨higkeit mit steigender Temperatur geht also mit
einer Abnahme der Ladungstra¨gerkonzentration einher. Im Bereich der langsamen
transienten Drift wird dagegen die Abnahme der Leitfa¨higkeit von einer Verringe-
rung der Ladungstra¨gerkonzentration begleitet.
Fu¨r nicht-entartete Halbleiter kann die Ladungstra¨gerkonzentration direkt aus der
thermoelektrischen Kraft berechnet werden (s. Gleichung 5.16). Bei gleichzeitiger
Messung der elektrischen Leitfa¨higkeit kann daru¨ber hinaus nach Gleichung 2.5 eine
Bestimmung der Ladungstra¨gerbeweglichkeit erfolgen. Die Temperaturabha¨ngig-
keit der Ladungstra¨gerkonzentration und der Beweglichkeit der untersuchten SnO2
Schicht ist in Abbildung 8.2 dargestellt.
Die aus der thermoelektrischen Kraft berechnete Ladungstra¨gerkonzentration ist
in dem untersuchten Temperaturbereich nahezu konstant. Der beobachtete Ru¨ck-
gang der thermoelektrischen Kraft korreliert also nur mit einer sehr schwachen
A¨nderung der Ladungstra¨gerkonzentration. Dieses Ergebnis steht im Einklang mit
Messungen von Samson und Fonstad [74], die Aktivierungsenergien von 30meV
und 150meV fu¨r die zweifach ionisierbare Sauerstoff-Leerstelle in SnO2 liefern. Im
untersuchten Temperaturbereich befindet sich das Material daher bereits im Be-
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reich der Sto¨rstellenerscho¨pfung. Weiterhin bedeutet dieses Ergebnis aber auch,
dass sich die Konzentration intrinsischer Donatoren in der SnO2 Schicht (VO) fu¨r
Temperaturen <400℃ nicht wesentlich a¨ndert. Eine konstante Ladungstra¨gerkon-
zentration in SnO2 im Bereich von Raumtemperatur bis 400℃ ist in Einklang mit
den temperaturabha¨ngigen Hochdruck-PES Messungen (s. Seite 124f).
Der Anstieg der Leitfa¨higkeit mit der Temperatur ist somit durch eine Erho¨hung
der Ladungstra¨gerbeweglichkeit zu erkla¨ren. Fu¨r nicht zu hoch dotierte Halbleiter
ist die Beweglichkeit normalerweise durch Phononenstreuung begrenzt und sollte
daher mit steigender Temperatur kleiner werden [31]. Eine Zunahme der Ladungs-
tra¨gerbeweglichkeit mit steigender Temperatur wurde jedoch bereits von verschie-
denen Autoren fu¨r polykristallines SnO2 berichtet [69, 251, 252]. Eine Erkla¨rung
fu¨r die beobachtete thermische Aktivierung der Ladungstra¨gerbeweglichkeit geht
auf Arbeiten von Petritz [160] zuru¨ck, der intergranulare Barrieren in polykristal-
linen Materialien als Ursache vorschla¨gt. Transport von Ladungstra¨gern u¨ber die
Barriere erfolgt hierbei durch thermische Emission. Weiterhin ist die Temperatur-
abha¨ngigkeit der Beweglichkeit aufgrund von Gittereffekten wie z.B. Streuung an
Phononen vernachla¨ssigbar. Die Temperaturabha¨ngigkeit der durch Korngrenzen-
Barrieren beschra¨nkten Beweglichkeit µKG in polykristallinen Materialien ergibt
sich demnach zu:
µKG = µ0 exp
(
−ΦB
kT
)
(8.1)
mit:
µ0 : pra¨exponentieller Faktor
ΦB : intergranulare Barriere
k : Boltzmannkonstante
T : Temperatur
In Arbeiten von Seto [161] und Orton et al. [162] wurde dieses Konzept erweitert
unter der Annahme, dass der Ladungstra¨gertransport aufgrund von thermischer
Emission zwischen Ko¨rnern und innerhalb der Ko¨rner deutlich ho¨her ist als entlang
der Korngrenzen. Unter Beru¨cksichtigung der mittleren thermischen Geschwindig-
keit der Ladungstra¨ger fu¨hrt dies zu einer zusa¨tzlichen Temperaturabha¨ngigkeit
des pra¨exponentiellen Faktors µ0 in Gleichung 8.1 gema¨ß:
µ0 = µ
′
0 · T−1/2 (8.2)
Hierbei ist µ′0 ein Vorfaktor, der wiederum stark von der intergranulen Barrie-
renho¨he abha¨ngt [162]. Fu¨r eine tiefergehende Betrachtung der Modelle zur Be-
schreibung der Temperaturabha¨ngigkeit der Beweglichkeit polykristalliner Mate-
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rialien sei an dieser Stelle auf die Arbeiten von Seto [161] und Orton et al. [162]
verwiesen.
In Abbildung 8.2 sind die experimentell bestimmten Ladungstra¨gerbeweglichkei-
ten der SnO2 Du¨nnschicht in Abha¨ngigkeit der Temperatur aus Abbildung 8.2
zusammen mit einer theoretischen Abha¨ngigkeit dargestellt. Der Verlauf der Da-
tenpunkte la¨sst sich gut mit dem von Seto bzw. Orton vorgeschlagenen Modell
beschreiben. Aufgrund der wenigen verfu¨gbaren Datenpunkte wird an dieser Stelle
jedoch auf eine Angabe der Modell-Parameter verzichtet. Der Temperatureinfluss
von Gittereffekten auf die Beweglichkeit, wie z.B. Streuung von Ladungstra¨gern an
Phononen, erscheint fu¨r polykristallines SnO2 im betrachteten Temperaturbereich
vernachla¨ssigbar; die Beweglichkeit wird hier durch den intergranularen Ladungs-
tra¨gertransport beschra¨nkt. Im Vergleich zu den polykristallinen SnO2 Schichten
liegt die Ladungstra¨gerbeweglichkeit fu¨r einkristallines SnO2 als maximal mo¨glicher
Wert bei einer Temperatur von 300℃ mit ∼150 cm2/Vs [75, 188] deutlich ho¨her.
8.3. Kinetik und Thermodynamik des
Defektgleichgewichts
8.3.1. Undotiertes SnO2
Messungen bei Normaldruck
In Abbildung 8.3 ist der zeitliche Verlauf der elektrischen Leitfa¨higkeit einer SnO2
Du¨nnschicht bei konstanter Temperatur von 400℃ bzw. 600℃ bei verschiedenen
Sauerstoffdru¨cken3 gezeigt. Der Sauerstoffdruck wurde entsprechend der dargestell-
ten Profile unter Verwendung verschiedener Ar/O2 Gasmischungen variiert. Der
Gesamtdruck in der Messzelle betrug jeweils 105 Pa.
Bei 400℃ ist praktisch kein Effekt auf die elektrische Leitfa¨higkeit nach A¨nderung
des Sauerstoffdrucks zu beobachten. Die Leitfa¨higkeit der SnO2 Probe nimmt lang-
sam und kontinuierlich ab, wobei gleichzeitig eine entsprechende A¨nderung in der
thermoelektrischen Kraft (nicht gezeigt) auftritt. Die langsame Reduzierung der
3Streng genommen handelt es sich hier um den Sauerstoffpartialdruck, da der Gesamtdruck
der Messzelle jeweils 105 Pa betrug. In dieser Arbeit wird jedoch meist der Ausdruck Sau-
erstoffdruck verwendet, um eine Verwechslung mit der normalerweise dimensionslosen Gro¨ße
Partialdruck, als Ersatz fu¨r die Aktivita¨t eines Gases, zu vermeiden.
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Abbildung 8.3.: Zeitlicher Verlauf der Leitfa¨higkeit einer 450 nm dicken SnO2
Du¨nnschicht nach A¨nderung des Sauerstoffdrucks bei 400℃ (links) und 600℃
(rechts).
elektrischen Leitfa¨higkeit ist daher auf eine Abnahme der Ladungstra¨gerkonzentra-
tion (Sauerstoﬄeerstellen-Konzentration) zuru¨ckzufu¨hren. In Abschnitt 7.3 wurde
gezeigt, dass die Bedingungen bei der Herstellung der Du¨nnschichten mit reinem Ar
im Prozessgas einem Sauerstoffdruck von <10−15 Pa entsprechen. Es ist daher da-
von auszugehen, dass die Ladungstra¨gerdichte der untersuchten SnO2 Du¨nnschicht
weit entfernt vom thermodynamischen Gleichgewicht ist und eine hohe Konzen-
tration an
”
eingefrorenen“ Leerstellen vorliegt. Wa¨hrend des Temperns strebt die
Probe einer Gleichgewichts-Ladungstra¨gerkonzentration entsprechend des ho¨heren
chemischen Potentials des Sauerstoffs im Vergleich zu den Herstellungsbedingun-
gen entgegen, was sich in einer Drift der elektrischen Leitfa¨higkeit zu niedrigeren
Werten auswirkt.
Ein etwas ausgepra¨gterer Effekt auf die elektrische Leitfa¨higkeit nach A¨nderung des
Sauerstoffdrucks ist bei 600℃ zu beobachten (s. Abbildung 8.3, rechts). Auch hier
tritt eine entsprechende A¨nderung der thermoelektrischen Kraft (nicht gezeigt) auf.
Aufgrund von apparativen Schwierigkeiten bei der Einstellung der verschiedenen
Sauerstoffdru¨cke sind in einigen Messabschnitten Schwankungen der elektrischen
Leitfa¨higkeiten zu beobachten, die nicht mit den Gleichgewichts-Sauerstoffdru¨cken
korrelieren. Die angegebenen Druck-Profile entsprechen den Gleichgewichtsdru¨cken
in der Messzelle, da eine Echtzeitmessung des Sauerstoffdrucks mit dem verwen-
deten Messaufbau nicht mo¨glich ist. Trotz des erkennbaren Einflusses des Sauer-
stoffdrucks auf die elektrische Leitfa¨higkeit ist auch bei 600℃ keine Sa¨ttigung der
Leitfa¨higkeit bei konstantem Sauerstoffdruck zu beobachten. Daru¨ber hinaus sind
die auftretenden A¨nderungen der elektrischen Leitfa¨higkeit, ungeachtet der Varia-
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tion des Sauerstoffdrucks u¨ber etwa fu¨nf Gro¨ßenordnungen, relativ gering. Es wird
daher auch hier davon ausgegangen, dass die Sauerstoﬄeerstellen-Konzentration
der untersuchten Probe kein thermodynamisches Gleichgewicht erreicht.
In situ Messungen in der UHV-Kammer
Aufbauend auf den elektrischen Relaxationsmessungen bei Normaldruck an der
Northwestern University wurde ein in situ Leitfa¨higkeits-Relaxations-Messplatz in
einer Vakuum-Depositionskammer im Fachgebiet Oberfla¨chenforschung an der TU
Darmstadt aufgebaut (na¨here Beschreibung s. Abschnitt 6.7). Abbildung 8.4 zeigt
den zeitlichen Verlauf der elektrischen Leitfa¨higkeit einer undotierten SnO2 Schicht
bei 400℃ nach Variation des Sauerstoffdrucks in der Messkammer. Die Depositi-
on des SnO2 erfolgte mit Standardparametern bei einer Substrattemperatur von
400℃ mit reinem Ar als Prozessgas. Die Dicke der SnO2 Schicht betra¨gt ∼400 nm.
Nach der Herstellung wurde die Probe u¨ber mehrere Tage im Restgasdruck der
Vakuumkammer von 10−5 Pa bei 400℃ geheizt.4 Hierbei tritt ein langsamer Abfall
der elektrischen Leitfa¨higkeit auf 0,46 S/cm auf (nicht gezeigt). Die fu¨r undotier-
tes SnO2 vergleichsweise hohe elektrische Leitfa¨higkeit deutet drauf hin, dass der
effektive Sauerstoffdruck im Restgas der Vakuumkammer (10−5 Pa Restgasdruck)
a¨ußerst gering ist. Hervorgerufen wird dies wahrscheinlich durch einen ausgepra¨gten
Wasserstoff-Hintergrund im Restgas, das im Wesentlichen aus H2O, O2 und H2 be-
steht.
Nach der Einstellung eines Sauerstoffdrucks von pO2=10
−4 Pa ist ein steiler Abfall
der elektrischen Leitfa¨higkeit zu beobachten, mit einer Sa¨ttigung nach ∼300min.
Die Leitfa¨higkeit bleibt nach Erreichen der Sa¨ttigung bei σ=0,12 S/cm auch u¨ber
mehrere Stunden konstant. Nach Abstellen der Sauerstoffzufuhr sinkt der Druck
wieder auf den Basisdruck der Kammer von 10−5 Pa, was mit einem Anstieg der
Leitfa¨higkeit einher geht. Im Vergleich zur vorangegangenen Oxidation erfolgt die
Reduktion jedoch wesentlich langsamer. Eine Sa¨ttigung der elektrischen Leitfa¨hig-
keit ist erst nach mehr als zwei Tagen (t>3000min) erreicht. Dabei liegt der Sa¨tti-
gungswert mit σ=0.44 S/cm nur leicht unterhalb des Ausgangswertes vor der Oxi-
dation. Die Oxidation und anschließende Reduktion der SnO2 Schicht erfolgt also
weitgehend reversibel. Nach Erreichen der Sa¨ttigung ist die Leitfa¨higkeit auch u¨ber
einen Zeitraum von mehreren Tagen konstant. Die anschließende Erho¨hung des
4Die Relaxationsmessungen erfolgten bei der gleichen Temperatur wie die Herstellung der SnO2
Schicht. Die Probe ku¨hlte dazwischen nicht ab.
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Abbildung 8.4.: Zeitlicher Verlauf der Leitfa¨higkeit einer ∼400 nm dicken
SnO2 Schicht bei 400℃. Im ersten Relaxations-Schritt wurde der Sauerstoff-
druck, ausgehend vom Restgasdruck der Kammer von 10−5 Pa, auf 10−4 Pa
erho¨ht. Zur Reduktion der Schicht wurde wieder der Restgasdruck der Kammer
eingestellt, wobei in der Darstellung einige Datenpunkte zu Beginn ausgelassen
sind. Der dritte Relaxationsschritt erfolgte durch Erho¨hung des Sauerstoffdrucks
auf 0,06Pa.
Sauerstoffdrucks auf pO2=6·10−2 Pa fu¨hrt erneut zu einem steilen Abfall der elek-
trischen Leitfa¨higkeit, der jedoch deutlich langsamer abla¨uft als beim ersten Oxi-
dationsschritt. Eine Sa¨ttigung des zeitlichen Verlaufs der elektrischen Leitfa¨higkeit
stellt sich hier erst nach mehr als 600min ein. Trotz des wesentlich ho¨heren Sau-
erstoffdrucks von pO2=6·10−2 Pa liegt die stationa¨re Leitfa¨higkeit mit σ=0,16 S/cm
u¨ber dem Wert bei 10−4 Pa O2. Die Einstellung des thermodynamischen Gleichge-
wichts der Volumen-Defektkonzentration gema¨ß des vorgegebenen Sauerstoffdrucks
in der Messkammer mit einer zu erwartenden sehr geringen elektrischen Leitfa¨hig-
keit ist auch hier nicht mo¨glich, wenngleich auch, im Gegensatz zu den vorange-
gangenen elektrischen Relaxationsmessungen bei Normaldruck, eine Sa¨ttigung der
zeitlichen Vera¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit bei konstantem Sauerstoff-
druck beobachtet wird.
Als Ursache fu¨r das Nicht-Erreichen des thermodynamischen Gleichgewichts der
Volumenkonzentration innerhalb der gegebenen Messzeit ko¨nnen zwei Effekte in
Frage kommen. Zum Einen muss fu¨r den Einbau von Sauerstoff in das SnO2 Git-
ter zuna¨chst eine Austauschreaktion zwischen der Gasphase und dem Oxid an der
Oberfla¨che erfolgen. Als zweiter geschwindigkeitslimitierender Effekt kann der Sau-
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erstofftransport im Volumen, also die chemische Volumendiffusion5, wirken. Beide
Effekte sind thermisch aktiviert.
Der chemische Diffusionskoeffizient Dδ von Sauerstoﬄeerstellen in SnO2 betra¨gt
bei einer Temperatur von 400℃ nach Extrapolation der Daten von Kamp et al.
∼6 · 10−9 cm2/s [57]. Bei einer Schichtdicke von L=450 nm kann damit die mittlere
Relaxationszeit fu¨r Volumendiffusion entsprechend τ=(L/pi)2/Dδ [19] zu ∼0,03 s
abgescha¨tzt werden (s. auch Abbildung 8.18). Sofern die von Kamp et al. ex-
trapolierte Diffusionskonstante korrekt ist, kann daher die Volumendiffusion von
Sauerstoff als geschwindigkeitsbestimmender Schritt bei der Relaxation der SnO2
Du¨nnschicht ausgeschlossen werden.
Die Austauschreaktion von Sauerstoff an der Oberfla¨che von Oxidmaterialien und
deren Einfluss auf das elektrische Relaxationsverhalten wurde in der Literatur fu¨r
verschiedenste Materialsysteme experimentell und theoretisch untersucht (siehe
z.B. [52, 57, 253–259]). Es ist hierbei allgemein akzeptiert, dass der Einbau von
Sauerstoff in das Oxidgitter aus der Gasphase mehrstufig vonstatten geht. Als Re-
aktionsstufen ko¨nnen in diesem Zusammenhang die Adsorption von Gasmoleku¨len,
Oberfla¨chendiffusion, der Ladungstransfer zwischen Oxid und Moleku¨len bzw. Ato-
men, die Oberfla¨chendiffusion und Dissoziation von Moleku¨len bzw. Moleku¨l-Ionen
und Diffusion von Ionen in das Wirtsgitter in Erscheinung treten (vgl. Abschnitt
3.5, Abbildung 3.11). Jeder der genannten Schritte kann dabei geschwindigkeitsbe-
stimmend wirken.
Aus der Literatur ist bekannt, dass die Oberfla¨chenaustauschreaktion von Sau-
erstoff an SnO2 Oberfla¨chen fu¨r moderate Temperaturen (kleiner ∼600℃) stark
limitierend auf das elektrische Relaxationsverhalten wirkt [52, 57, 254]. Welcher
der oben genannten Teilschritte hierbei ratenbestimmend ist, bleibt jedoch unklar.
Elektrische Relaxationsmessungen zur Untersuchung der Defektstruktur und che-
mischen Diffusion in SnO2 wurden daher in der Literatur gewo¨hnlich bei Tempe-
raturen gro¨ßer ∼800℃ durchgefu¨hrt [52, 57, 74, 75, 260]. Daru¨ber hinaus werden
in der praktischen Anwendung von SnO2 als aktives Material in Gassensoren in
der Regel Edelmetalle wie z.B. Pt als Additive eingesetzt, welche mo¨glicherweise
die Austauschreaktion zwischen Oxidoberfla¨che und Gasspezies katalysieren und
5Die elektrischen Relaxationsmessungen sind sensibel gegenu¨ber der A¨nderung der Defektkon-
zentration, hier [VO]. Der chemische Diffusionskoeffizient von SnO2 beschreibt also den Vo-
lumentransport von Sauerstoﬄeerstellen und nicht wie der Tracer-Diffusionskoeffizient den
Transport von Sauerstoffionen. In dieser Arbeit wird gelegentlich der Ausdruck ”Diffusion
von Sauerstoff“ verwendet, strenggenommen ist dies aber, entsprechend des Defektmodells
fu¨r SnO2, der Transport von Sauerstoff-Leerstellen. Damit ist lediglich gemeint, dass die che-
mische Diffusion auf dem Sauerstoff-Untergitter stattfindet.
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so die Empfindlichkeit und Selektivita¨t erho¨hen [6, 7, 44, 45, 261]. Ferner finden
in Sensoren u¨berwiegend poro¨se Schichten aus nanokristallinem SnO2 Verwendung
[7]. Allerdings sei an dieser Stelle darauf hingewiesen, dass der Sensoreffekt u¨bli-
cherweise mit der Modifikation der Bandverbiegung an der Oberfla¨che der Kristal-
lite des oxidischen Halbleiters aufgrund von Adsorption/Desorption von Gasspe-
zies mit anschließendem Ladungstransfer (Ionosorptions-Modell) erkla¨rt wird, und
nicht durch eine A¨nderung der Defektkonzentration im Volumen (s. hierzu auch
Abschnitt 3.4).
In der vorliegenden Untersuchung scheint die Oberfla¨chenaustauschreaktion als be-
schra¨nkender Teilschritt der Defektrelaxation der SnO2 Du¨nnschicht in Frage zu
kommen. Im Vergleich zu den Beobachtungen der Hochdruck-PES Untersuchungen
an einer SnO2 Du¨nnschicht (s. Abschnitt 7.4.6 auf S. 116ff) verwundert dieses Er-
gebnis. Dort werden deutliche reversible Ferminiveau-Verschiebungen nach A¨nde-
rung des Sauerstoffdrucks bei einer Temperatur von ∼400℃ festgestellt, wa¨hrend
bei den elektrischen Messungen bei Normaldruck praktisch kein Einfluss des Sau-
erstoffdrucks beobachtet wird. Demgegenu¨ber zeigen die in situ Leitfa¨higkeits-
Relaxations-Messungen in der Vakuum-Kammer einen deutlichen, wenn auch nicht
so ausgepra¨gten wie erwartet, Effekt des Sauerstoffdrucks. Allerdings ist hier im
Gegensatz zu den Hochdruck-PES Messungen kein systematischer Zusammenhang
zwischen dem Sauerstoffdruck und der Ladungstra¨gerdichte des SnO2 zu erken-
nen.
Ursache fu¨r die unterschiedlichen Beobachtungen ko¨nnten die verschiedenen Infor-
mationstiefen der verwendeten Methoden sein. Wa¨hrend mit der PES das Fermi-
niveau an der Oberfla¨che gemessen wird, tra¨gt zu den elektrischen Eigenschaften
der Schichten u¨berwiegend das Volumen bei. Ob die an der Oberfla¨che gemesse-
nen Ferminiveau-Verschiebungen auch wirklich mit einer A¨nderung der elektroni-
schen Struktur im Volumen korrelieren (Flachbandfall), ist in diesem Kontext die
zentrale Frage. Die Unterschiede im elektrischen Relaxationsverhalten des SnO2
wa¨hrend der Messungen bei Normaldruck einerseits und in der Vakuumkammer
bei vergleichsweise geringen Dru¨cken andererseits legen den Schluss nahe, dass der
Sauerstoffeinbau in das Volumen stark vom absoluten Sauerstoffdruck, und damit
vom Oxidationsgrad (Terminierung) der SnO2 Oberfla¨che, abha¨ngt. Jedoch ist auch
bei niedrigerem Sauerstoffdruck die Einstellung des thermodynamischen Volumen-
Defekt-Gleichgewichts offenbar nicht mo¨glich. Die elektronischen Relaxationsex-
perimente mittels Hochdruck-PE, werden nochmal ausfu¨hrlich im Zusammenhang
mit den elektrischen Relaxationsmessungen in Kapitel 9 diskutiert.
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8.3.2. SnO2:Sb
Im folgenden Abschnitt wird das Relaxationsverhalten einer 540 nm dicken SnO2:Sb
Du¨nnschicht vorgestellt und diskutiert. Die Herstellung der Probe erfolgte durch
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung mit Standard-Parametern bei 400℃ und einem
Sauerstoffanteil von 10% im Prozessgas. Als Substrat wurde einkristallines MgO
verwendet. Die elektrischen Messungen erfolgten unter Verwendung kathodenzer-
sta¨ubter Pt Kontakte.
Thermodynamik
Aufgrund der Sb-Dotierung zeigt die Probe eine deutlich ho¨here Leitfa¨higkeit im
Vergleich zu undotiertem SnO2, wie bereits bei den Leitfa¨higkeitsmessungen bei
Raumtemperatur in Abschnitt 7.2 diskutiert. Analog zu den undotierten Schichten
ist eine Erho¨hung der elektrischen Leitfa¨higkeit fu¨r Temperaturen kleiner ∼300℃
(Aufheizen nicht gezeigt) zu beobachten, die auf eine thermisch aktivierte La-
dungstra¨gerbeweglichkeit zuru¨ckgefu¨hrt wird (vgl. Abschnitt 7.4.6). Aufgrund der
hohen Dotierung des SnO2:Sb kann die Ladungstra¨gerkonzentration nicht direkt
aus der thermoelektrischen Kraft berechnet werden (s. Grundlagenteil 5.3.1). Da-
mit ist auch eine Bestimmung der Ladungstra¨gerbeweglichkeit dieser Probe nicht
mo¨glich. Aufgrund der niedrigen Ionisationsenergie der Sb-Sto¨rstellen in SnO2:Sb
von ∼0,15 eV [79, 188] wird jedoch im betrachteten Temperaturbereich von einer
konstanten Ladungstra¨gerkonzentration ausgegangen (Sto¨rstellenerscho¨pfung). Die
daraus resultierende thermische Aktivierung der Ladungstra¨gerbeweglichkeit ist in
guter U¨bereinstimmung mit dem Seto-Modell [161], fa¨llt im Vergleich zur unter-
suchten undotierten SnO2 Du¨nnschicht jedoch deutlich geringer aus. Aufgrund der
hohen Ladungstra¨gerkonzentration in der SnO2:Sb Probe sind die Korngrenzbar-
rieren gegenu¨ber denen in undotiertem SnO2 deutlich niedriger (und schmaler),
was zu einer geringeren thermischen Abha¨ngigkeit der Ladungstra¨gerbeweglichkeit
fu¨hrt.
In Abbildung 8.5 ist der zeitliche Verlauf der elektrischen Leitfa¨higkeit einer 540 nm
dicken SnO2:Sb Schicht bei einer konstanten Temperatur von 600℃ dargestellt.
Der Sauerstoffpartialdruck wurde entsprechend des dargestellten Profils variiert.
Im Gegensatz zu undotiertem SnO2 ist eine klare Sauerstoffdruck-Abha¨ngigkeit
der elektrischen Leitfa¨higkeit der SnO2:Sb Du¨nnschicht zu erkennen. Ein entspre-
chendes Verhalten wird fu¨r den Verlauf der thermoelektrischen Kraft festgestellt
(s. Abbildung 8.6). Beide Materialeigenschaften streben nach einer A¨nderung des
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Abbildung 8.5: Zeitlicher
Verlauf der Leitfa¨higkeit einer
540 nm dicken SnO2:Sb Du¨nn-
schicht nach A¨nderung des
Sauerstoffdrucks bei 600℃.
Die dargestellten Sauerstoff-
dru¨cke entsprechen den gemes-
senen Gleichgewichtswerten
des jeweiligen Messabschnitts,
d.h. es erfolgte keine transiente
Messung des Sauerstoffdrucks.
Sauerstoffdrucks konstanten Werten entgegen, d.h. eine langsame Drift, wie bei
der undotierten SnO2 Du¨nnschicht beobachtet, liegt hier nicht vor. Das a¨quivalen-
te Verhalten von Leitfa¨higkeit und thermoelektrischer Kraft weist darauf hin, dass
die Ladungstra¨gerkonzentration der untersuchten SnO2:Sb Probe durch die A¨nde-
rung des Sauerstoffdruckes beeinflusst wird, wa¨hrend die Ladungstra¨gerbeweglich-
keit konstant bleibt. Das Erreichen einer Sa¨ttigung der elektrischen Leitfa¨higkeit
und der thermoelektrischen Kraft spricht außerdem dafu¨r, dass sich die Defektkon-
zentration des untersuchten SnO2:Sb Films im thermodynamischen Gleichgewicht
mit der umgebenden Sauerstoffatmospha¨re befindet.
Wenngleich der Einfluss der Sauerstoffdrucks deutlich sichtbar ist, sind die relati-
ven A¨nderungen beider Materialeigenschaften vergleichsweise gering. Verdeutlicht
wird dies in den Brouwer-Auftragungen der elektrischen Leitfa¨higkeit (links) und
der thermoelektrischen Kraft (rechts) in Abbildung 8.7. In beiden Graphen las-
sen sich die Messpunkte mit guter Regression durch eine Gerade beschreiben, was
ebenfalls auf eine Variation der Defektkonzentration entsprechend des thermodyna-
mischen Gleichgewichts hinweist. Beide Geraden zeigen eine sehr niedrige Steigung
von 0,04 bzw. 0,014, d.h. die Ladungstra¨gerkonzentration in SnO2:Sb ist insgesamt
nur schwach vom Sauerstoffdruck (chemischen Potential des Sauerstoffs) abha¨ngig.
Die dem Verhalten entsprechende
”
robuste“ Defektstruktur von SnO2:Sb wurde
bereits bei den Untersuchungen in Kapitel 7 festgestellt und diskutiert. Kompen-
sierende intrinsische
”
Killer-Defekte“ [23], wie sie beispielsweise bei einem hohen
chemischen Potential des Sauerstoffs in ITO auftreten [26], scheinen in SnO2:Sb
praktisch keine Rolle zu spielen. Umso erstaunlicher ist es, dass fu¨r den Verlauf der
Datenpunkte gema¨ß der theoretischen Vorhersage fu¨r entartete Halbleiter trotz der
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Abbildung 8.6: Zeitlicher
Verlauf der Leitfa¨higkeit und
thermoelektrischen Kraft ei-
ner 540 nm dicken SnO2:Sb
Du¨nnschicht nach A¨nderung
des Sauerstoffdrucks bei 600℃.
Die jeweiligen Sauerstoffdru¨cke
sind aus Abbildung 8.5 zu
entnehmen.
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geringen relativen A¨nderungen von elektrischer Leitfa¨higkeit σ und thermoelektri-
scher Kraft Q der Zusammenhang σ∝Q−1/3 sehr gut erfu¨llt ist (vgl. Abschnitt
5.3.1, Gleichung 5.21). Auch dies wird als Argument dafu¨r verstanden, dass sich
die Ladungstra¨gerkonzentration im vorliegenden Fall in Abha¨ngigkeit des Sauer-
stoffdrucks gema¨ß des thermodynamischen Gleichgewichts a¨ndert.
Allerdings ist die Ursache fu¨r das Auftreten der beobachteten kleinen Steigung
unklar. Gema¨ß des klassischen Defektbildes von SnO2:Sb wa¨ren zwei Szenarien
denkbar. In einem Bild sollte die Ladungstra¨gerkonzentration durch die Konzen-
tration von Sb•Sn vorgegeben sein. In diesem Fall sollten Sauerstoﬄeerstellen, wie
bereits angesprochen, keine Rolle spielen. Jedoch sollte dann eine A¨nderung des
Sauerstoffdrucks, also des chemischen Potentials des Sauerstoffs, keine Auswirkung
auf die Ladungstra¨gerkonzentration haben. Dies deckt sich weitgehend mit den
Ergebnissen der optischen und elektrischen Messungen aus Kapitel 7. Im zweiten
Extremfall ko¨nnten V••O als die Ladungstra¨gerkonzentration bestimmende Defekt-
spezies auftreten. In dieser Situation wa¨re gema¨ß Gleichung 4.3 eine Steigung im
Brouwer-Diagramm der elektrischen Leitfa¨higkeit von -1/6 zu erwarten. Die beob-
achtete Steigung ist jedoch deutlich geringer.
Eine mo¨gliche Erkla¨rung fu¨r das Auftreten der kleinen Steigung wa¨re, dass sich
das Defektgleichgewicht der SnO2:Sb Probe wa¨hrend der Messung im U¨bergangs-
bereich der beiden Defekt-Regime befindet, und somit keine eindeutige Zuordnung
des Defektmechanismus mo¨glich ist. Mo¨glicherweise bilden sich auch Defektkom-
plexe bei hohen chemischen Potentialen des Sauerstoffs, wie sie beispielsweise in
ITO von Frank und Ko¨stlin beschrieben wurden [29], was jedoch wiederum die
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Abbildung 8.7.: Doppeltlogarithmische Auftragung der elektrischen Leitfa¨hig-
keit (links) und des Betrags der thermoelektrischen Kraft (rechts) einer SnO2:Sb
Du¨nnschicht gegen Sauerstoffpartialdruck bei 600℃. In beiden Diagrammen
sind die Regressionsgeraden zu den entsprechenden Datenpunkten inklusive Stei-
gung gezeigt.
Bildung kompensierender Defekte bedingen wu¨rde.
Eine weitere Erkla¨rung fu¨r die kleine Beeinflussung der elektrischen Leitfa¨higkeit
durch den Sauerstoffdruck ko¨nnte eine Vera¨nderung der Ladungstra¨gerkonzentra-
tion an der Oberfla¨che bzw. den Korngrenzen des polykristallinen SnO2:Sb sein
(s. Abbildung 8.8). Dieses Modell entspra¨che dem klassischen Sensor-Prinzip fu¨r
SnO2 [6, 7, 44, 45, 261]. Eine A¨nderung der Ladungstra¨gerkonzentration im ober-
fla¨chennahen Bereich ko¨nnte durch Adsorbate auf SnO2:Sb induziert werden. Ein
entsprechendes Modell wurde bereits fu¨r oxidierte SnO2:Sb Oberfla¨chen in Kapitel
7 vorgeschlagen (s. Abbildung 7.25). In diesem Bild sollten sich jedoch auch die
Ladungstra¨gerbeweglichkeiten a¨ndern, was anhand des Verlaufs der thermoelektri-
schen Kraft mit hoher Wahrscheinlichkeit ausgeschlossen werden kann.
Eine Abscha¨tzung der Breite der Raumladungszone kann unter Verwendung der
depletion approximation (engl. to deplete, verarmen) zur Lo¨sung der allgemeinen
Poisson-Gleichung erfolgen, bei der alle Sto¨rstellen in der Raumladungszone als
ionisiert angenommen werden (vgl. [31]). Die Breite der Raumladungszone W be-
rechnet sich dann gema¨ß:
W =
√
2²²0Vd
qNd
(8.3)
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Abbildung 8.8.: Schematischer Verlauf der Energieba¨nder fu¨r reduziertes bzw.
oxidiertes SnO2:Sb. Die Lage des Volumen-Ferminivaus wird als unvera¨nderlich
angenommen. Das Bild entspricht dem klassischen Sensor-Prinzip fu¨r SnO2.
Nebenstehend sind die Ersatzschaltbilder fu¨r den Stromtransport wa¨hrend der
Leitfa¨higkeitsmessungen fu¨r beide Situationen gezeigt.
mit:
² : Elektrische Feldkonstante
² : Statische Dielektrizita¨tskonstante
Vd : Bandverbiegung oder Diffusionsspannung
q : Ladung der Sto¨rstellen
Nd : Sto¨rstellen-Konzentration
Die maximale Diffusionsspannung fu¨r oxidiertes SnO2:Sb kann aus Abbildung 7.24
unter der Annahme, dass die Ferminiveau-Position EF-EVBM im Volumen konstant
bei ∼3,7 eV liegt, zu ∼0,4V bestimmt werden. Unter Verwendung einer mittleren
Ladungstra¨gerbeweglichkeit von ∼20 cm2/Vs [1] kann die Ladungstra¨gerdichte in den
hergestellten SnO2 Schichten ebenfalls aus Abbildung 7.24 gema¨ß Gleichung 2.5 zu
∼6·1019 cm−3 bestimmt werden. Dies entspricht gleichzeitig der Konzentration von
einfach geladenen Sb•Sn Donator-Sto¨rstellen in SnO2:Sb. Damit berechnet sich die
Breite der Raumladungszone unter Verwendung von Gleichung 8.3 zu W≈3 nm.
Fu¨r eine solch schmale Barrierenbreite ist ein Tunnel-Prozess mo¨glich [31], was
die konstante Ladungstra¨gerbeweglichkeit erkla¨ren wu¨rde. Auf der anderen Seite
ist der Anteil der Raumladungszone am Gesamtvolumen der ∼50-100 nm großen
Ko¨rner der polykristallinen SnO2:Sb Schicht a¨ußerst gering (vgl. Abbildung 7.6).
Selbst unter der Annahme, dass die zum Stromtransport beitragende Ladungs-
tra¨gerdichte in der Raumladungszone vollsta¨ndig zusammenbricht (A¨nderung der
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Beweglichkeit wird dabei vollkommen vernachla¨ssigt), ist der Effekt auf die ge-
samte Ladungstra¨gerkonzentration a¨ußerst gering. Wie aus diesen U¨berlegungen
und der konstanten Ladungstra¨gerbeweglichkeit hervorgeht, ist ein geringer Bei-
trag eines Oberfla¨chen- bzw. Grenzfla¨cheneffekts mo¨glicherweise zwar vorhanden,
zur Erkla¨rung der A¨nderungen der elektrischen Leitfa¨higkeit des SnO2:Sb Films
jedoch nicht ausreichend.
Eine abschließende Aussage zur Herkunft der beobachteten schwachen Sauerstoff-
druckabha¨ngigkeit der Ladungstra¨gerkonzentration ist anhand der vorliegenden
Daten nicht mo¨glich. Weiterfu¨hrende Erkenntnisse wu¨rden hier beispielsweise Mes-
sungen der elektrischen Leitfa¨higkeit bzw. der Ladungstra¨gerkonzentration mit ei-
ner breiteren Variation des Sauerstoffpartialdrucks, gegebenenfalls unter Verwen-
dung epitaktischer SnO2:Sb Schichten, liefern. Zu diesem Zweck befindet sich zur
Zeit eine Apparatur zur Hall-Effekt-Messung bei definierten Temperaturen und
Sauerstoffpartialdru¨cken, unter Verwendung einer Gas-Titrations-Zelle, im Fach-
gebiet Oberfla¨chenforschung an der Technischen Universita¨t Darmstadt im Auf-
bau. Damit sollte auch eine saubere Trennung von Ladungstra¨gerkonzentration
und Beweglichkeit mo¨glich sein.
Kinetik
Im Gegensatz zu undotiertem SnO2 wurde fu¨r SnO2:Sb bei den Messungen bei
Normaldruck eine exponentielle zeitliche A¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit
nach Erho¨hung des Sauerstoffdrucks beobachtet (s. Abbildung 8.5). Die Kinetik
dieses Prozesses soll im Folgenden diskutiert werden.
Die Bestimmung des chemischen Diffusionskoeffizienten Dδ aus dem elektrischen
Relaxationsverhalten von oxidischen Halbleitern nach A¨nderung des Sauerstoff-
drucks wurde von Price [170] am Beispiel von CoO und NiO vorgestellt (vgl. Grund-
lagenteil 5.3.2). Dieses Konzept wurde bei hohen Temperaturen von >700℃ bereits
erfolgreich fu¨r SnO2 angewendet [52, 57]. Eine wichtige Voraussetzung ist hierbei,
dass das Relaxationsverhalten des Materials diffusionsbestimmt ist. Dies bedeutet,
dass das transiente Verhalten der elektrischen Leitfa¨higkeit, also die zeitabha¨ngige
Einstellung des Defektgleichgewichts, rein durch den Transport von Defektspezies
(z.B. VO) limitiert wird. Weitere Effekte, wie z.B. der Sauerstoffaustausch zwi-
schen Gasatmospha¨re und Oxid-Oberfla¨che, laufen in diesem Fall sehr schnell ab
und ko¨nnen entsprechen vernachla¨ssigt werden.
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Abbildung 8.9: Natu¨rlicher Loga-
rithmus der normierten Leitfa¨hig-
keitsa¨nderung 1 − ∆σt/∆σ∞ gegen
Zeit t einer SnO2:Sb Du¨nnschicht bei
600℃. Zum Zeitpunkt t=0 erfolgt
die Erho¨hung des Sauerstoffdruckes
von 9940Pa auf 20900Pa. Die Gera-
de entspricht der Regression des linea-
ren Bereichs der dargestellten Daten-
punkte.
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Abbildung 8.9 zeigt die entsprechend Gleichung 5.31 linearisierte Auftragung der
normierten Leitfa¨higkeitsa¨nderung der SnO2:Sb Du¨nnschicht u¨ber der Zeit nach
A¨nderung des Sauerstoffdrucks von 9940Pa auf 20900Pa bei 600℃. Direkt nach
der Erho¨hung des Sauerstoffdrucks ist eine sprunghafte Verringerung der elektri-
schen Leitfa¨higkeit zu beobachten. Die A¨nderung erfolgt schneller als das zeitliche
Auflo¨sungsvermo¨gen des verwendeten Messaufbaus. Eine entsprechende Beobach-
tung wurde auch von Kamp et al. fu¨r einkristallines SnO2 bei hohen Temperaturen
gemacht [52, 57]. Als Effekt wird hierfu¨r ein schnell ablaufender Oberfla¨cheneffekt,
beispielsweise die Adsorption von Sauerstoff an der SnO2 Oberfla¨che wie sie zur
Erkla¨rung des Sensor-Effektes verwendet wird, verantwortlich gemacht. Angesichts
des relativ geringen Anteils an der Gesamta¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit
der kompakten SnO2:Sb Du¨nnschicht erscheint diese Deutung als sinnvoll.
Fu¨r la¨ngere Zeiten geht die Leitfa¨higkeitsa¨nderung in der gewa¨hlten Darstellung
in einen linearen Verlauf u¨ber. Aus der Steigung dieses linearen Bereichs kann
entsprechend Gleichung 5.30 der chemische Diffusionskoeffizient in SnO2:Sb zu
Dδ=1,5·10−11 cm2/s bei einer Temperatur von 600℃ bestimmt werden. Verglichen
mit der von Kamp et al. [57] bei ho¨heren Temperaturen bestimmten Tempera-
turabha¨ngigkeit des chemischen Diffusionskoeffizienten in SnO2 liegt dieser Wert
deutlich niedriger (s. hierzu auch Abbildung 8.18).
Fu¨r diesen Sachverhalt kommen zwei Erkla¨rungen in Frage. Erstens kann sich die
Diffusionskonstante von SnO2:Sb von der von undotiertem SnO2 unterscheiden.
Ursache hierfu¨r kann die Wechselwirkung von diffundierender Spezies mit Verun-
reinigungen sein (z.B. Sb in SnO2:Sb). Die Wechselwirkung kann hierbei einerseits
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u¨ber die elastischen Spannungsfelder der Defekte aber auch u¨ber deren Coulomb-
Potential stattfinden [262, 263]. Dies setzt die chemische Diffusionskonstante ge-
genu¨ber dem ungesto¨rten Material herab. Ebenso ist der Defektmechanismus, der
zur schwachen A¨nderung der elektrischen Leitfa¨higkeit fu¨hrt (vgl. Abbildung 8.7),
und somit die diffundierende Spezies, unbekannt. Wa¨hrend die Relaxation der De-
fektstruktur in reinem SnO2 mit hoher Sicherheit auf die Diffusion von Sauerstoff-
Leerstellen zuru¨ckgeht [52, 57], ist der genaue Mechanismus fu¨r SnO2:Sb unklar.
Die zweite Erkla¨rung wa¨re, dass sich die Defektstruktur nicht rein diffusionskon-
trolliert a¨ndert, sondern andere Prozesse, wie die Austauschreaktion von Sauerstoff
der Gasatmospha¨re mit der SnO2:Sb Oberfla¨che gegenu¨ber reinem SnO2 zwar be-
schleunigt abla¨uft, jedoch immer noch langsamer als die Volumendiffusion.
Als Ursache fu¨r die Beschleunigung der Oberfla¨chen-Austauschreaktion kann zum
einen die katalytische Aktivita¨t von Sb in SnO2:Sb in Frage kommen, die bereits
lange fu¨r die Olifin-Oxidation oder die direkte Ammoxidation von Alkenen, z.B.
Propan zu Acetonitril, bekannt und bis heute Gegenstand der Katalyse-Forschung
ist [186, 249, 250]. Hierbei wird die katalytische Aktivita¨t mit dem Auftreten von
Sb(III) in Verbindung gebracht, was ein verbessertes dissoziatives Adsorptionsver-
halten der Gasmoleku¨le bewirkt [186, 205]. Als Ursache wird hierfu¨r die Bildung
von Sauerstofffehlstellen an der Oberfla¨che, die durch Sb(III) in SnO2 begu¨nstigt
wird, und Sb(III) selbst angefu¨hrt. Sowohl Sauerstofffehlstellen an der Oberfla¨che
als auch Sb(III) stellen starke Lewis-Sa¨uren fu¨r die Adsorption entsprechender
Basen dar. Dieser Mechanismus wird in Kapitel 9 bei der Diskussion des Relaxati-
onsverhaltens der undotierten SnO2 Du¨nnschicht erneut aufgegriffen. Das Vorhan-
densein von Sb(III) neben Sb(V) wurde anhand der XPS Untersuchungen fu¨r die
hergestellten SnO2:Sb Schichten festgestellt (s. Abschnitt 7.4). Ein Grund fu¨r das
beschleunigte Relaxationsverhalten gegenu¨ber dem des reinen SnO2 ko¨nnte somit
das verbesserte Adsorptionsverhalten von Sauerstoff auf SnO2:Sb sein.
Ein weiterer wichtiger Teilschritt zur Inkorporation von Sauerstoff in das Wirts-
gitter ist der Ladungstransfer zwischen Adsorbat und Oxid, da Sauerstoff nur als
Ion in das Wirtsgitter eingebaut werden kann. Mit Hilfe von PES Untersuchungen
bei hohen Dru¨cken an ITO (analoge Untersuchungen zu denen in Abschnitt 7.4.6
auf S. 116ff) konnte beispielsweise gezeigt werden, dass der Einbau von Sauerstoff
in das Wirtsgitter umso schneller abla¨uft, je ho¨her die Ferminiveau-Position, also
die Ladungstra¨gerkonzentration, des Materials ist [217]. Dies ko¨nnte den Unter-
schied zwischen dem Relaxationsverhalten von undotiertem SnO2 und SnO2:Sb
erkla¨ren. Aufgrund der niedrigeren Ladungstra¨gerkonzentration des undotierten
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Abbildung 8.10.: Schematischer Ladungstransfer von Oxid zu Adsorbat bei
niedriger (links) bzw. hoher (rechts) Ladungstra¨gerkonzentration. Die Energie-
bilanz des Ladungstransfers ha¨ngt von der Lage der Adsorbat-Zusta¨nde und
des Ferminiveaus ab. Die Gleichung gibt die formale Netto-Reaktion fu¨r den
mehrstufigen dissoziativen Sauerstoffeinbau in SnO2 an.
Materials ko¨nnte die Oberfla¨chenaustauschreaktion durch den eingeschra¨nkten La-
dungstransfer zwischen Sauerstoffadsorbat und Oxid gehemmt sein (s. Abbildung
8.10). In SnO2:Sb hingegen ist die Elektronenkonzentration deutlich ho¨her, was
zu einem besseren Ladungstransfer (Energiegewinn) und einer damit mo¨glichen
Dissoziation von Sauerstoff fu¨hrt.
8.4. Oberfla¨chenmodifikation von SnO2
Wie in Abschnitt 8.3.1 gezeigt, la¨uft der Einbau von Sauerstoff aus der Gasphase
in undotiertes SnO2 selbst bei relativ hohen Temperaturen nur stark gehemmt ab.
SnO2 zeigt also unter diesen Bedingungen eine eher inaktive Oberfla¨che. In kom-
merziellen Gassensoren auf der Basis von SnO2 werden daher in der Regel Edelme-
talle wie z.B. Pt, Pd, Ru oder Ag als so genannte Sensitizer (engl. to sensitize, sen-
sibilisieren) zur Verbesserung des Ansprechverhaltens verwendet [6, 39, 193, 264].
Die mechanistische Wirkungsweise der Sensitizer kann hierbei je nach Material
unterschiedlich sein. Prinzipiell wird zwischen elektronischer und chemischer Sen-
sibilisierung unterschieden [6, 7, 44, 45]. Gemein ist jedoch beiden Effekten eine Be-
schleunigung der Reaktion zwischen Oberfla¨chen-Adsorbaten bzw. der Oberfla¨che
selbst und Gasmoleku¨len.
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In Vorversuchen wurde daher die Wirkungsweise einer ∼2 nm du¨nnen Pt Schicht6
auf das Relaxationsverhalten untersucht, die mittels Magnetron-Kathodenzersta¨u-
bung bei Raumtemperatur auf der SnO2 Du¨nnschicht aufgebracht wurde. Bezu¨glich
des Volumen-Relaxationsverhaltens ist hierbei kein positiver Effekt feststellbar.
Zwar ist bereits bei deutlich niedrigeren Temperaturen ein Einfluss des Sauerstoff-
drucks auf die elektrische Leitfa¨higkeit und thermoelektrische Kraft zu beobachten,
die relativen A¨nderungen fallen jedoch nur sehr gering aus. Analog zu den Erkennt-
nissen aus der Literatur betreffend des Sensor-Effekts von nanokristallinen, poro¨sen
Pt-sensibilisierten SnO2 Gassensoren, ko¨nnen diese A¨nderungen auf einen reinen
Oberfla¨cheneffekt zuru¨ckgefu¨hrt werden [7, 45, 265].7 Daru¨ber hinaus wird keine
Sa¨ttigung der elektrischen Leitfa¨higkeit und der thermoelektrischen Kraft mit der
Zeit bei konstantem chemischen Potential des Sauerstoffs beobachtet.
Neben den hier vorgestellten Relaxationsexperimenten an undotiertem SnO2 und
SnO2:Sb wurde auch das Relaxationsverhalten von In2O3 und ITO untersucht
(s. Abschnitt 5.3.2). Diese Ergebnisse liegen jedoch nicht im Fokus dieser Ar-
beit und werden daher lediglich vergleichend herangezogen. Interessant ist jedoch,
dass In2O3 (ITO) ein gut messbares Relaxationsverhalten der Defektstruktur in
Abha¨ngigkeit des chemischen Potentials des Sauerstoffs zeigt, obwohl der chemi-
sche Diffusionskoeffizient fu¨r Sauerstoffdiffusion mo¨glicherweise niedriger ist als bei
SnO2 (s. Abbildung 5.14).
Um die langsam ablaufende Austauschreaktion des undotierten SnO2 mit dem Sau-
erstoff der Gasphase zu beschleunigen, wurde eine Oberfla¨chenmodifikation durch
Aufbringen einer ∼1 nm dicken In2O3 Schicht mittels Magnetron-Kathodenzersta¨u-
bung nach Herstellung eines 460 nm dicken SnO2 Films untersucht. Hintergrund
dieses Konzepts ist, dass die Oberfla¨chenaustauschreaktion in dieser Situation u¨ber
In2O3 erfolgt, wa¨hrend der nun geschwindigkeitsbestimmende Schritt die Volumen-
diffusion von Sauerstoff-Leerstellen in SnO2 ist. Dadurch sollte die eigentliche Mes-
sung der Defektstruktur von undotiertem SnO2 mittels elektrischer Relaxationsex-
perimente ermo¨glicht werden. Der Beitrag der In2O3 Schicht auf die elektrischen
Eigenschaften sollte hierbei aufgrund der geringen Schichtdicke dIn2O3 gegenu¨ber
der von SnO2 (dSnO2) vernachla¨ssigbar sein.
8 Ebenso sollte der Durchtritt von Sau-
6Sowohl Untersuchungen mittels Rasterkraftmikroskopie, PES, sowie temperaturabha¨ngige
Leitfa¨higkeitsuntersuchungen sprechen fu¨r das Vorliegen einer geschlossenen Pt Schicht nach
der Abscheidung. Ab einer Temperatur von ∼300℃ findet eine deutliche Inselbildung statt.
7Aufgrund des relativ geringen Oberfla¨chen-zu-Volumen-Verha¨ltnis der untersuchten ∼460 nm
dicken SnO2/Pt Proben wirkt sich eine A¨nderung der elektronischen Struktur an der Ober-
fla¨che nur schwach auf die elektrischen Eigenschaften aus.
8Die gesonderten Beitra¨ge der In2O3 und SnO2 Schichten der hergestellten SnO2/In2O3 Probe
ko¨nnen elektrisch, hier die elektrische Leitfa¨higkeit σges, na¨herungsweise durch eine Parallel-
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erstoffionen durch die sehr du¨nne In2O3 Schicht trotz des niedrigeren chemischen
Diffusionskoeffizienten im Verha¨ltnis zu SnO2 nur schwach zum Relaxationsverhal-
ten der gesamten Probe beitragen.
8.4.1. Aufheizen von SnO2/In2O3 in konstantem Sauerstoffdruck
In Abbildung 8.1 ist der zeitliche Verlauf der elektrischen Leitfa¨higkeit einer rei-
nen SnO2 Du¨nnschicht (links) und einer SnO2 Du¨nnschicht mit ∼1 nm In2O3
Oberfla¨chenmodifikation (SnO2/In2O3, rechts) wa¨hrend des Aufheizens bei einem
konstanten Sauerstoffdruck von 0,6Pa dargestellt. Die Leitfa¨higkeit der reinen
SnO2 Probe zeigt die aus Abschnitt 8.2 bekannte thermische Aktivierung ohne
zeitabha¨ngige Vera¨nderungen im betrachteten Temperaturbereich unterhalb von
400℃. Im Vergleich zur Leitfa¨higkeit der reinen SnO2 Du¨nnschicht von ∼0,5 S/cm
ist die Leitfa¨higkeit der SnO2/In2O3 Probe bei Raumtemperatur mit 2,8 S/cm bereits
deutlich ho¨her. Ursache hierfu¨r ko¨nnte die Reduktion des SnO2 wa¨hrend der Depo-
sition der In2O3 Schicht sein oder die Bildung einer du¨nnen ITO Schicht aufgrund
der Durchmischung von SnO2 und In2O3 mit sehr hoher elektrischer Leitfa¨higkeit.
Fu¨r Temperaturen unterhalb von ∼200℃ zeigt die SnO2/In2O3 Probe ebenfalls
eine thermische Aktivierung der elektrischen Leitfa¨higkeit, wenngleich der Effekt
vergleichsweise schwach ausfa¨llt. Bei Erreichen von 300℃ erfolgt ein deutlicher
zeitabha¨ngiger Einbruch der elektrischen Leitfa¨higkeit um etwa zwei Gro¨ßenord-
nungen mit einer Sta¨ttigung bei ∼0.05 S/cm. Bei einer Temperaturerho¨hung auf
400℃ vermindert sich die elektrische Leitfa¨higkeit um eine weitere Gro¨ßenordnung
auf ∼8·10−3 S/cm. Tendenziell zeigt die thermoelektrische Kraft einen der elektri-
schen Leitfa¨higkeit a¨quivalenten Verlauf wa¨hrend des Aufheizens der SnO2/In2O3
Probe. Daher wird davon ausgegangen, dass die Vera¨nderung der elektrischen
Leitfa¨higkeit rein auf eine A¨nderung der Ladungstra¨gerkonzentration zuru¨ckzu-
fu¨hren ist. Bei Erreichen der niedrigen Leitfa¨higkeiten zeigen die Messwerte der
thermoelektrischen Kraft (nicht gezeigt) eine starke Streuung, weshalb eine direk-
te Berechnung der Ladungstra¨gerkonzentration, und damit eine Bestimmung der
Ladungstra¨gerbeweglichkeit, nicht mo¨glich ist.
schaltung beschrieben werden:
σges =
dSnO2
dSnO2 + dIn2O3
· σSnO2 +
dIn2O3
dSnO2 + dIn2O3
· σIn2O3
mit: dSnO2 À dIn2O3 ⇒ σges ≈ σSnO2
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Abbildung 8.11.: Leitfa¨higkeits- und Temperaturverlauf wa¨hrend des Aufhei-
zens einer reinen SnO2 (links) und einer SnO2 Du¨nnschicht mit In2O3 Ober-
fla¨chenmodifikation (rechts) bei konstantem Sauerstoffdruck von 0.6Pa.
Zur Abscha¨tzung der Ladungstra¨gerkonzentration wird daher die fu¨r reines poly-
kristallines SnO2 ermittelte Ladungstra¨gerbeweglichkeit von µ ≈40 cm2/Vs bei 300℃
(s. Abbildung 8.2) benutzt, die auch im Bereich typischer Werte aus der Litera-
tur liegt [1, 73]. Unter Verwendung von Gleichung 2.5 ergibt sich somit eine La-
dungstra¨gerkonzentration der untersuchten SnO2/In2O3 Schicht von n≈1015cm−3
bei einer Temperatur von 400℃ und einem Sauerstoffdruck von 0,6Pa, was gema¨ß
Gleichung 2.7 einem chemischen Potential des Sauerstoffs in der Gasphase von
µO≈-1,1 eV entspricht.
Eine Erkla¨rung fu¨r das Verhalten der SnO2/In2O3 Probe wa¨hrend des Aufheizens in
0,6Pa Sauerstoff liefert die Pra¨paration durch Magnetron-Kathodenzersta¨ubung.
Als Folge der stark reduzierenden Bedingungen wa¨hrend der Herstellung (vgl. Ka-
pitel 7), liegt bei Raumtemperatur eine hohe
”
eingefrorene“ Dichte an intrinsischen
Defekten (V••O ) in der SnO2 Schicht vor. Unter dem deutlich ho¨heren Potential des
Sauerstoffs wa¨hrend des Temperns (pO2=0,6Pa) der Probe findet eine Vernichtung
dieser Defekte durch Einbau von Sauerstoff aus der Gasphase9 statt. Die Defekt-
dichte der Probe na¨hert sich somit dem thermodynamischen Gleichgewicht. In2O3
an der Oberfla¨che der Probe wirkt hierbei als Katalysator fu¨r den Einbau von Sau-
erstoff, der hier bereits bei relativ niedrigen Temperaturen von ∼300℃ ablaufen
kann.
9Entsprechend diffundieren Sauerstoff-Leerstellen aus dem SnO2 an die Oberfla¨che.
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Eine alternative Ursache fu¨r die gemessene geringe elektrische Leitfa¨higkeit der
SnO2/In2O3 Schicht wa¨re der Einbau von In Akzeptor-Defekten (In
′
Sn) auf Sn-
Pla¨tzen des SnO2 Wirtsgitters. Diese Mo¨glichkeit soll daher im Folgenden zuna¨chst
ausfu¨hrlich diskutiert werden. Die maximal mo¨gliche Akzeptorkonzentration durch
einen vollsta¨ndigen Einbau des In der 1 nm dicken In2O3 Schicht in den 460 nm
dicken SnO2 Film berechnet sich nach:
nIn = 2 · nIn2O3 = 2 ·
a2 · dIn2O3 · ρIn2O3
MIn2O3
(8.4)
Die Anzahl von Sn Atomen der SnO2 Schicht ist entsprechend gegeben durch:
nSn = nSnO2 =
a2 · dSnO2 · ρSnO2
MSnO2
(8.5)
Unter Verwendung von Gleichung 8.4 und 8.5 berechnet sich die maximal mo¨gliche
In-Akzeptor-Konzentration auf regula¨ren Sn Gitterpla¨tzen nmaxIn′Sn
zu:
nmaxIn′Sn =
nIn
nSn
· ρSnO2
MSnO2
· NA (8.6)
mit:
d : Schichtdicke
ρ : Dichte
M : Molmasse
a : Kantenla¨nge der quadratischen Probe
NA : Avogadro-Konstante
Unter Beru¨cksichtigung der Dichten und Molmassen von 6,9 g/cm3 und 150,71 g/mol
von SnO2 bzw. 7,18 g/cm3 und 277,6 g/mol von In2O3 [266] ergibt sich fu¨r die her-
gestellte SnO2/In2O3 Probe eine maximale Konzentration von In Akzeptoren von
∼ 7 · 1019 cm−3. Im Vergleich zu der intrinsischen Ladungstra¨gerkonzentration re-
duzierter SnO2 Du¨nnschichten von ∼ 6 · 1017 cm−3 (s. Abbildung 8.2) ist dieser
Wert deutlich ho¨her. Daher ko¨nnte der Einbau von In auf Sn Gitterpla¨tzen des
SnO2 durch Interdiffusion wa¨hrend des Temperns stark zur Vera¨nderung der elek-
trischen Eigenschaften der untersuchten SnO2/In2O3 Du¨nnschicht beitragen.
Eine Gegenu¨berstellung der XP-U¨bersichtsspektren der hergestellten Probe vor
und nach den Relaxationsexperimenten zeigt eine leichte Vera¨nderung des Sn/In
Verha¨ltnisses (s. Abbildung 8.12). Der Verlust an In Intensita¨t ko¨nnte somit mit
der Vera¨nderung der Leitfa¨higkeit der SnO2/In2O3 Probe korrelieren. Ein Vergleich
der Intensita¨ten der XP-U¨bersichtsspektren der SnO2/In2O3 Probe direkt nach
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Abbildung 8.12.: Mit monochromatisierter Al Kα Strahlung angeregte
Photoelektronen-U¨bersichtsspektren eines 460 nm dicken SnO2 Films mit 1 nm
In2O3 Oberfla¨chenschicht direkt nach der Abscheidung bei 400℃ (a), nach ex
situ Relaxations-Experimenten bis 500℃ Probentemperatur (b) und nach in
situ Tempern in der Depositionskammer bei 500℃ in 0.5Pa H2 (c).
der Deposition und nach den ex situ Relaxations-Experimenten ist aufgrund von
Oberfla¨chenkontaminationen der ex situ Probe durch Kontakt mit Luft erschwert.
Daher wurden die Intensita¨ten der dargestellten Spektren auf die Intensita¨t der
Sn 3d5/2 Emission normiert. Nach den ex situ Relaxationsexperimenten ist ein
Ru¨ckgang des In 3d/Sn 3d Intensita¨tsverha¨ltnisses zu beobachten. Aufgrund der
a¨hnlichen kinetischen Energien der Photoelektronen beider Niveaus erfolgt eine
vergleichbare Da¨mpfung der Emissionslinien durch die Oberfla¨chenkontamination.
Heizen der Probe bei 500℃ in 0,5Pa Wasserstoff-Atmospha¨re fu¨hrt zu einem na-
hezu vollsta¨ndigen Verlust des In Signals.
Um zu kla¨ren, ob das Verschwinden des In auf Abdampfen oder Eindiffusion
zuru¨ckgeht, werden im Folgenden einige thermodynamische Betrachtungen ange-
stellt. Die thermische Zersetzung von In2O3, die als mo¨gliche Ursache fu¨r die Ab-
nahme der In Konzentration in Frage kommt, erfolgt u¨ber die Reaktion:
In2O3 ­ 2 In +
3
2
O2 (8.7)
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Abbildung 8.13: Vereinfachtes
Richardson-Ellingham-Diagramm
fu¨r In2O3. Oberhalb der Linie,
welche den Gleichgewichts-
Sauerstoffdruck der Reaktion aus
Gleichung 8.7 in Abha¨ngigkeit
von der Temperatur repra¨sentiert,
ist In2O3 thermodynamisch stabil,
darunter findet die Zersetzung zu
In und O2 statt. Das Dreieck zeigt
den Sauerstoffdruck, wa¨hrend
des in situ Temperns einer
SnO2/In2O3 Probe an (weitere
Erkla¨rung s. Text).
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Die molare Freie Reaktionsenthalpie ∆Gr,m dieser Reaktion ist gegeben durch:
∆Gr,m = ∆G
0
f,m(In2O3) + RT ln
(
[In]2[O2]
3/2
[In2O3]
)
(8.8)
Im thermodynamischen Gleichgewicht gilt fu¨r die molare Freie Reaktionsenthalpie
∆Gr,m=0. Weiterhin werden die Aktivita¨t von In und In2O3 definitionsgema¨ß zu
Eins gesetzt, wa¨hrend die Aktivita¨t von Sauerstoff na¨herungsweise durch den Sau-
erstoffpartialdruck pO2/p
0 ersetzt wird. Damit ergibt sich fu¨r den Gleichgewichts-
Sauerstoffdruck fu¨r die Reaktion aus Gleichung 8.7 durch Umstellen von Gleichung
8.11:
pO2 = p
0 · exp
(
−2
3
· ∆G
0
f,m(In2O3)
RT
)
(8.9)
Die molare Freie Standard-Bildungsenthalpie ∆G0f,m(In2O3) von In2O3 ist fu¨r ver-
schiedene Temperaturen in tabellarischen Nachschlagewerken verfu¨gbar [267]. Ab-
bildung 8.13 zeigt den nach Gleichung 8.9 berechneten Gleichgewichts-Sauerstoff-
druck pO2 in Abha¨ngigkeit der Temperatur fu¨r die Zersetzungsreaktion von In2O3
(Gleichung 8.7). Oberhalb der Linie ist In2O3 stabil, wa¨hrend unterhalb eine Zer-
setzung in In und O2 stattfindet.
Der niedrigste im Verlauf der elektrischen Relaxationsmessungen verwendete Sau-
erstoffdruck betra¨gt 0,6Pa, wa¨hrend als maximale Probentemperatur 500℃ ge-
wa¨hlt wurde. Unter diesen Bedingungen wird gema¨ß Abbildung 8.13 die Zersetzung
von In2O3 zur Erkla¨rung der Verminderung des In/Sn Verha¨ltnisses ausgeschlos-
sen.
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Im Falle des in situ Temperns einer SnO2/In2O3 Probe in 0,5Pa Wasserstoff-
Atmospha¨re ist ebenfalls eine Abscha¨tzung des Sauerstoffdrucks mo¨glich. Hierzu
wird das Gleichgewicht der Reaktion von H2 und O2 zu H2O betrachtet:
2H2 +O2 ­ 2H2O (8.10)
Die molare Freie Reaktionsenthalpie dieser Reaktion ist gegeben durch:
∆Gr,m = 2∆G
0
f,m(H2O) + RT ln
(
[H2O]
2
[H2]2[O2]
)
(8.11)
Analog zur Vorgehensweise bei der Zersetzungsreaktion von In2O3 ergibt dies fu¨r
den Gleichgewichts-Sauerstoffdruck:
pO2 = p
0 · p
2
H2O
p2H2
exp
(
2∆Gf,m(H2O)
RT
)
(8.12)
Durch Kontrolle des Verha¨ltnisses von Wasserstoff- zu Wasserdruck pH2/pH2O kann
somit der Sauerstoff-Druck gezielt eingestellt werden.
Der Wasserdruck in der Depositionskammer wa¨hrend des in situ Temperns ist nicht
genau bekannt, was die Berechnung des Sauerstoff-Drucks fu¨r diese Bedingungen
erschwert. Es wird daher angenommen, dass der Basisdruck in der Depositionskam-
mer von ∼10−5 Pa hauptsa¨chlich durch Wasser als Restgas verursacht wird [268].
Unter Beru¨cksichtigung des eingestellten Wasserstoff-Drucks von pH2=0,5Pa, der
Probentemperatur von T=500℃ und der molaren Freien Standardbildungsenthal-
pie von Wasser ∆Gf,m
0(H2O)=-203,53 kJ/mol [253] ergibt sich ein Sauerstoffdruck
von pO2 ≈ 10−33 Pa. Dieser Wert sollte gerade noch im Stabilita¨tsbereich von In2O3
liegen (s. Abbildung 8.13). Jedoch ist der bei der Berechnung verwendete Wasser-
Druck im Restgas der Kammer mit großer Wahrscheinlichkeit etwas u¨berscha¨tzt.
Daru¨ber hinaus wird die Temperatur in der Depositionskammer am Probenhalter
und nicht auf der Probe direkt gemessen. Der Unterschied zwischen tatsa¨chlicher
Probentemperatur und gemessener Temperatur, der aus Kalibrationsmessungen
ermittelt wird, kann sich ebenfalls wa¨hrend des Betriebs der Depositionskammer
a¨ndern, so dass die Probentemperatur ebenfalls fehlerbehaftet sein kann. Es ist
daher durchaus mo¨glich, dass der Stabilita¨tsbereich des In2O3 wa¨hrend des in situ
Temperns in H2 Atmospha¨re unterschritten wird. Der nahezu vollsta¨ndige Verlust
der In-Signals im XP-U¨bersichtsspektrum spricht dafu¨r (vgl. Abbildung 8.12).
Die Frage ist nun, ob der Einbau von In auf Sn Pla¨tzen des In2O3 Gitters fu¨r die
Verringerung des In/Sn Verha¨ltnisses nach den Relaxationsexperimenten in Frage
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kommt. Berechnungen der Defektbildungsenthalpien von InSn in SnO2 von Singh et
al. [269] mittels Dichtefunktionaltheorie zeigen, dass die Bildung dieser Defekte nur
fu¨r eine hohe Ferminiveau-Position und an der Sn-reichen Grenze des Stabilita¨tsbe-
reiches von SnO2, d.h. unter extrem reduzierenden Bedingungen, thermodynamisch
mo¨glich ist. Weiterhin ist die Bildung von InSn nur unterhalb des Stabilita¨tsbereichs
von In2O3 mo¨glich, da sonst die Bildung von In2O3 als Zweitphase in SnO2 erfolgt
[269]. Unter den wa¨hrend der elektrischen Relaxationsexperimenten herrschenden
Bedingungen ist somit ein Einbau von In auf Sn Gitterpla¨tzen aus thermodyna-
mischer Sicht nicht zu erwarten. Prinzipiell wa¨re dieser Mechanismus jedoch, auf-
grund der extrem reduzierenden Bedingungen, fu¨r das in situ Temper-Experiment
der SnO2/In2O3 Probe in H2 mo¨glich. Allerdings sollte nach einem anschließenden
Heizschritt in Sauerstoffatmospha¨re, d.h. im Stabilita¨tsbereich von In2O3 wieder
eine Zunahme der Intensita¨t des In zu beobachten sein. Dies wird nicht beobachtet
(XP-U¨bersichtsspektrum nicht gezeigt), so dass auch hier die Bildung von InSn als
unwahrscheinlich erscheint.
Ein vollsta¨ndiger Verlust von In wurde auch bei einer SrTiO3/In2O3 Probe beob-
achtet, die in H2 Atmospha¨re geheizt wurde. Bei letzterer kann die Diffusion von
Kationen (In) mit hoher Wahrscheinlichkeit ausgeschlossen werden [270].
Zur Vera¨nderung der Ladungstra¨gerkonzentration des SnO2 aufgrund der Bildung
von InSn wa¨re eine Diffusion von In durch die gesamte SnO2/In2O3 Probe no¨tig.
Jedoch liegen in der hergestellten SnO2 Du¨nnschicht praktisch keine Kationenleer-
stellen vor (vgl. Kapitel 7). Die Diffusion von Kationen wa¨re demnach nur u¨ber
einen Zwischengitter-Mechanismus mo¨glich. Aufgrund der extrem hohen Bildungs-
enthalpien von In im Zwischengitter von SnO2 [269] erscheint dieser Mechanismus
als nicht wahrscheinlich. Daru¨ber hinaus wird fu¨r die SnO2:Sb Schichten, anders
als wie z.B. bei ITO [218], keine Segregation von Dotanden an der Oberfla¨che fu¨r
hohe chemische Potentiale des Sauerstoffs beobachtet (s. Abbildung 7.12). Dies
spricht ebenfalls fu¨r eine schlechte Kationen-Beweglichkeit in SnO2. Die Bildung
von InSn als Ursache fu¨r die beobachtete Verringerung der Ladungstra¨gerkonzen-
tration der SnO2/In2O3 Du¨nnschicht ist somit nicht nur thermodynamisch sondern
auch kinetisch behindert.
Die wahrscheinlichste Ursache fu¨r den Ru¨ckgang des In/Sn Verha¨ltnisses nach den
Relaxationsmessungen erscheint demnach die Inselbildung von In2O3 auf der SnO2
Du¨nnschicht. Dies wird durch AFM Untersuchungen der Oberfla¨chentopographie
der SnO2/In2O3 Proben unterstu¨tzt (s. Abbildung 8.14). In2O3 scheint bevorzugt
in Ta¨lern zwischen Ko¨rnern des SnO2 aufzuwachsen, was zu einer ”
Gla¨ttung“ der
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Abbildung 8.14.: AFM Aufnahmen der SnO2/In2O3 Probe direkt nach der
Herstellung (links) und nach Relaxation bei verschiedenen Sauerstoffdru¨cken bei
400℃ (rechts). Der Ho¨hen-Kontrast ist fu¨r beide Bilder gleich gewa¨hlt.
Oberfla¨che fu¨hrt. Wa¨hrend des Temperns findet eine Inselbildung (Agglomerati-
on) von In2O3 auf der SnO2 Oberfla¨che statt, die mit einer deutlichen A¨nderung
der Topographie verbunden ist. Gleichzeitig wird ein leichter Anstieg der mittle-
ren quadratischen Rauhigkeit von ∼1,6 nm auf ∼2 nm beobachtet. Aufgrund des
lateralen Integration der XPS ist die Inselbildung von In2O3 mit einer relativen
Zunahme der Intensita¨t der Sn Emissionen gegenu¨ber denen des In verbunden.
Nach der Bewertung der verschiedenen mo¨glichen Mechanismen zur Erkla¨rung der
A¨nderung des mit XPS beobachteten In/Sn Verha¨ltnisses wird im Folgenden da-
von ausgegangen, dass die beobachteten Vera¨nderungen der elektrischen Eigen-
schaften der SnO2/In2O3 Schicht wa¨hrend des Aufheizens (s. Abbildung 8.11) auf
einer Relaxation der intrinsischen Defektstruktur, d.h. der Sauerstoﬄeerstellen-
Konzentration in SnO2, entsprechend des durch die Gasphase vorgegebenen che-
mischen Potentials des Sauerstoffs beruhen. In2O3 hat in diesem Zusammenhang
lediglich die Funktion, den Sauerstoffaustausch zwischen Oxid-Probe und Gasatmo-
spha¨re zu beschleunigen, dient sozusagen als
”
Tu¨ro¨ffner“ zum Zugang zur Gleichge-
wichts-Defektstruktur des undotierten SnO2 u¨ber elektrische Relaxationsmessun-
gen. Untersuchungen mit Hilfe der Sekunda¨r-Ionen-Massen-Spektrometrie (SIMS)
ko¨nnten detaillierte Erkenntnisse zur In Diffusion liefern.
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Abbildung 8.15: Brouwer-
Diagramm der elektrischen
Leitfa¨higkeit einer 460 nm
dicken SnO2 Du¨nnschicht
mit 1 nm dicken In2O3 Ober-
fla¨chenmodifikation bei 400℃.
Die Gerade zeigt die nach dem
Sauerstoff-Leerstellen-Modell
zu erwartende Steigung von
-1/6 an.
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8.4.2. Relaxation von SnO2/In2O3
Thermodynamik
In Abbildung 8.15 sind die gemessenen stationa¨ren elektrischen Leitfa¨higkeiten der
SnO2/In2O3 Probe in Abha¨ngigkeit vom Sauerstoffdruck in der Messzelle doppel-
logarithmisch aufgetragen. Zum Vergleich ist eine Gerade mit einer Steigung von
-1/6 dargestellt, welche die Druckabha¨ngigkeit der elektrischen Ladungstra¨gerkon-
zentration gema¨ß des Sauerstoﬄeerstellen-Mechanismus (vgl. Gleichung 4.3 auf
S.37) repra¨sentiert.
Der Verlauf der Datenpunkte zeigt eine relativ gute U¨bereinstimmung mit der theo-
retischen Vorhersage. Die leichte Abweichung von der idealen Steigung von -1/6
la¨sst sich mo¨glicherweise durch den hohen Probenwiderstand erkla¨ren, was die Ver-
wendung sehr niedriger Stro¨me wa¨hrend der Messung der elektrischen Leitfa¨hig-
keit no¨tig machte. Dies kann zu Ungenauigkeiten, besonders fu¨r die niedrigen
elektrischen Leitfa¨higkeiten bei hohen Sauerstoffdru¨cken, fu¨hren. Weiterhin war
die Messung der thermoelektrischen Kraft der SnO2/In2O3 Probe, mo¨glicherweise
durch thermische Kontaktprobleme bedingt, nicht mo¨glich, so dass keine geson-
derte Aussage u¨ber die Ladungstra¨gerkonzentration und -beweglichkeit an dieser
Stelle mo¨glich ist.
Anhand der vorliegenden Messungen und Berichte in der Literatur [74, 75, 77]
scheint es als gerechtfertigt, die Erzeugung/Vernichtung von Sauerstoﬄeerstellen
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Abbildung 8.16: Transientes
Verhalten der elektrischen Leit-
fa¨higkeit einer 460 nm dicken
SnO2 Du¨nnschicht mit 1 nm
In2O3 Oberfla¨chenschicht nach
A¨nderung des Sauerstoffdrucks
bei 400℃.
als den die elektronische Defektstruktur dominierenden Mechanismus in undotier-
tem SnO2, zumindest im untersuchten Spektrum des chemischen Potentials des
Sauerstoffs, zu benennen. Eine Aussage u¨ber die Gleichgewichtsladungstra¨gerkon-
zentration in undotiertem SnO2 in Abha¨ngigkeit des chemischen Potentials des
Sauerstoffs ist aufgrund der Unkenntnis der Ladungstra¨gerbeweglichkeit der poly-
kristallinen SnO2 Schichten aber zu ungenau.
Kinetik
Analog zur Untersuchung des elektrischen Relaxationsverhaltens der undotierten
SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten wurde der Sauerstoffdruck bei konstanter Tem-
peratur variiert. Abbildung 8.16 zeigt die typische Reaktion der elektrischen Leit-
fa¨higkeit eines 460 nm dicken SnO2 Films mit 1 nm In2O3 Oberfla¨chenschicht nach
A¨nderung des Sauerstoffdrucks bei 400℃. Sowohl fu¨r eine Erho¨hung als auch Er-
niedrigung des Sauerstoffdrucks erfolgt eine entsprechende Ab- bzw. Zunahme der
elektrischen Leitfa¨higkeit mit anschließender Sa¨ttigung.
In Abbildung 8.17 ist die nach Price [170] u¨bliche Darstellung der normierten elek-
trischen Leitfa¨higkeitsa¨nderung u¨ber der Zeit nach Erho¨hung des Sauerstoffdrucks
von 1,1Pa auf 2,3Pa dargestellt. Der Verlauf der Datenpunkte weist zwei lineare
Bereiche mit unterschiedlicher Steigung auf. Eine a¨hnliche Beobachtung wurde fu¨r
SnO2:Sb gemacht (vgl. Abbildung 8.9), wenngleich dort der Anteil des ersten Ab-
falls kleiner ausfa¨llt. Sowohl fu¨r die SnO2:Sb als auch SnO2/In2O3 Probe erfolgt
der erste, schnelle Relaxationsprozess auf der gleichen Zeitskala, d.h. innerhalb
der ersten fu¨nf Minuten nach A¨nderung des Sauerstoffrucks. Hierbei ist anzumer-
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Abbildung 8.17: Natu¨rlicher Loga-
rithmus der normierten Leitfa¨hig-
keitsa¨nderung 1 − ∆σt/∆σ∞ gegen
Relaxationszeit t eines 460 nm di-
cken SnO2 Films mit 1 nm In2O3
Oberfla¨chenschicht bei 400℃. Zum
Zeitpunkt t=0 erfolgt die Erho¨hung
des Sauerstoffdruckes von 1,1Pa auf
2,3Pa. Die Geraden entsprechen den
jeweiligen Regressionen der beiden li-
nearen Bereiche der dargestellten Da-
tenpunkte.
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ken, dass die Relaxation der SnO2:Sb Du¨nnschicht bei 600℃ erfolgte, wa¨hrend fu¨r
SnO2/In2O3 eine Temperatur von 400℃ verwendet wurde.
Die Ursache fu¨r die beiden unterschiedlichen Steigungen ist unklar. Fu¨r den ers-
ten Relaxationsschritt kommt mo¨glicherweise ein schnell ablaufender Oberfla¨chen-
prozess, wie die Adsorption von Sauerstoff an der In2O3 Oberfla¨che, in Frage
[6, 7, 45, 52, 57, 265]. Allerdings fa¨llt der Anteil des ersten Prozesses an der gesam-
ten A¨nderung der Leitfa¨higkeit fu¨r einen reinen Oberfla¨chen-Effekt zu groß aus.
Ein weiterer Beitrag kann durch den Austausch des Gases in der Messzelle, d.h.
der Zeit zum Einstellen eines konstanten Sauerstoffdrucks, verursacht werden. Die
Transiente der elektrischen Leitfa¨higkeit spiegelt daher wahrscheinlich zum Teil
die zeitliche Auflo¨sung des verwendeten Messaufbaus wieder. Wenngleich Relaxa-
tionsmessungen unter Verwendung eines Sensor-Aufbaus mit optimiertem Volumen
und schnellerem Gasaustausch ebenfalls zwei verschiedene Relaxationsprozesse mit
a¨hnlichen Zeitkonstanten aufweisen, kann hier der Beitrag des Gasaustausches in
der Messzelle nicht ausgeschlossen werden.
Um eine Vergleichbarkeit zur gewa¨hrleisten, wird analog zum Vorgehen von Kamp
et al. [52, 57] die Steigung des zweiten Relaxationsschrittes aus Abbildung 8.17 fu¨r
die Berechnung des chemischen Diffusionskoeffizienten der Sauerstoffdiffusion10 in
SnO2 verwendet.
Abbildung 8.18 zeigt die aus elektrischen Relaxationsmessungen an verschiede-
10Streng genommen entspricht die chemische Diffusion hier dem Transport von Sauerstoff-
Leerstellen, gema¨ß des Defektmodells von SnO2. Gemeint ist lediglich, dass die chemische
Diffusion in SnO2 auf dem Sauerstoff-Untergitter stattfindet.
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effizienten Dδ (durchgezogene
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Die Symbole geben die mit-
tels Leitfa¨higkeits-Relaxation
bestimmten chemischen Dif-
fusionskoeffizienten von SnO2
(Dreiecke) und SnO2:Sb
(Quadrat) an.
nen SnO2/In2O3 Proben ermittelten chemischen Diffusionskoeffizienten in SnO2
in Abha¨ngigkeit der Probentemperatur, sowie den bei 600℃ ermittelten Diffusi-
onskoeffizienten der SnO2:Sb Du¨nnschicht (s. Abschnitt 8.3.2). Zum Vergleich ist
der von Kamp et al. [57] mittels elektrischer Relaxation bei hohen Temperaturen
(>700℃) an einkristallinem SnO2 bestimmte Verlauf des chemischen Diffusionko-
effizienten dargestellt. Die temperaturabha¨ngige Zeitkonstante τ nach Gleichung
5.30 ist ebenfalls in Abbildung 8.18 enthalten. Als kritische Diffusionsla¨nge wurde
hierbei eine mittlere Schichtdicke von 400 nm beru¨cksichtigt.
Die ermittelten chemischen Diffusionskoeffizienten liegen im Vergleich zu den von
Kamp et al. [57] extrapolierten Werten deutlich niedriger. Verglichen mit den
extrapolierten Daten von Kamp et al. la¨uft die elektrische Relaxation der ober-
fla¨chenmodifizierten undotierten SnO2 Schichten also zu langsam ab. Fu¨r diesen
Sachverhalt kommen verschiedene Ursachen in Frage: Zum Einen ko¨nnte weiterhin
der Sauerstoffaustausch zwischen Probe und Atmospha¨re limitierend wirken. Die
Oberfla¨chenmodifikation durch In2O3 beschleunigt zwar die Austauschreaktion, so
dass die Relaxation der Defektstruktur des undotierten SnO2 in der gegebenen
Messzeit ins thermodynamische Gleichgewicht la¨uft (s. Abbildung 8.15), jedoch
la¨uft die Volumenrelaxation durch chemische Diffusion immer noch vergleichsweise
zu schnell ab.
Als weiterer geschwindigkeitsbestimmender Faktor ko¨nnte der Durchtritt von Sau-
erstoffionen an der SnO2/In2O3 Grenzfla¨che wirken. In diesem Fall wu¨rde die
Grenzfla¨che als Sperrschicht wirken. Ein denkbares Modell hierfu¨r wa¨re die Wir-
kung des elektrischen Feldes einer Raumladungszone an der Grenzfla¨che, das dem
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Transport von geladenen Defekten entgegenwirkt.
Die bisher angefu¨hrten Erkla¨rungsmodelle gehen davon aus, dass im vorliegenden
Experiment keine
”
freie“, rein diffusionskontrollierte Relaxation der SnO2/In2O3
Schicht stattfinden kann. Mo¨glicherweise ist aber auch die Extrapolation der chemi-
schen Diffusionskoeffizienten mit den von Kamp et al. [57] bestimmten Parametern
auf die in der vorliegenden Arbeit verwendeten deutlich niedrigeren Temperaturen
zu ungenau. So geben Kamp et al. in einer spa¨teren Arbeit [52] einen relativ großen
Fehler fu¨r den von ihnen bestimmten temperaturabha¨ngigen Verlauf des chemi-
schen Diffusionskoeffizienten an (s. Abbildung 8.18). Eine breite Streuung wird
auch in den Datenpunkten dieser Arbeit beobachtet. Aufgrund der Unsicherheit der
Literaturwerte und der in dieser Arbeit gemessenen chemischen Diffusionskonstan-
ten sind die Vergleichbarkeit und verla¨ssliche Schlu¨sse daraus fragwu¨rdig, wenn-
gleich die ermittelten Diffusionskonstanten zugegebenermaßen im unteren Fehler-
bereich des von Kamp et al. [52] vorgeschlagenen Verlaufs liegen.
Die Konzentrationsprofile der beiden mo¨glichen Szenarien, d.h. Kontrolle der Rela-
xations-Kinetik durch Diffusion (Volumen-Kontrolle) bzw. durch eine Oberfla¨chen-
Austausch-Reaktion, sind in Abbildung 8.19 dargestellt. In der Realita¨t ko¨nnen
auch U¨berlagerungen beider Prozesse mit entsprechenden Konzentrationsprofilen
auftreten [19].
Zur Kla¨rung der Zusammenha¨nge zwischen Defektstruktur und Diffusionsverhal-
ten von SnO2 werden zur Zeit der Anfertigung dieser Arbeit theoretische Un-
tersuchungen im Fachgebiet Materialmodellierung des Fachbereichs Materialwis-
senschaft an der Technischen Universita¨t Darmstadt durchgefu¨hrt. Daru¨ber hin-
aus ko¨nnte anhand von Sauerstoff-Tracer-Diffusions-Experimenten durch Anpas-
sung der Konzentrations-Tiefen-Profile eine Separation zwischen Oberfla¨chen- und
Diffusions-kontrollierten Prozessen erfolgen [19]. Eine abschließende Aussage zur
Kinetik der Relaxation von undotiertem SnO2 ist mit Hilfe der vorliegenden Daten
nicht mo¨glich.
8.5. Zusammenfassung und Schlussfolgerungen
In diesem Kapitel wurden die elektrischen Eigenschaften du¨nner SnO2 Schich-
ten bei erho¨hten Temperaturen in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffdrucks behandelt.
Als volumenempfindliche Methoden wurde hierbei die Relaxation der elektrischen
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Abbildung 8.19.: Zeitliche A¨nderung der Konzentrations-Tiefen-Profile einer
du¨nnen Schicht im Falle der reinen Diffusionskontrolle bzw. der reinen Be-
schra¨nkung durch einen Oberfla¨chenprozess (Austausch-Reaktion) nach Crank
[171] und Maier [19]. An der Grenzfla¨che zwischen Gasphase (bzw. Diffusions-
quelle) und Schicht (x=1) wird die Konzentration c∞ konstant vorgehalten.
Leitfa¨higkeit sowie der thermoelektrischen Kraft eingesetzt. Hierdurch ist eine Aus-
sage, wenngleich mit Einschra¨nkungen, u¨ber die Ladungstra¨gerkonzentration und
Beweglichkeit der untersuchten Proben mo¨glich.
Am Beispiel einer undotierten SnO2 Du¨nnschicht kann die thermische Aktivierung
der Ladungstra¨gerbeweglichkeit fu¨r Temperaturen unterhalb ∼300℃ gezeigt wer-
den. Bei ho¨heren Temperaturen spielen zusa¨tzlich transiente Prozesse eine Rolle.
Die Temperaturabha¨ngigkeit der Beweglichkeit la¨sst sich gut durch das Modell
von Seto [161] unter Beru¨cksichtigung von intergranularen Barrieren in polykris-
tallinem SnO2 beschreiben. Eine a¨hnliche Beobachtung wird auch fu¨r SnO2:Sb
getroffen. Hier ist die Temperaturabha¨ngigkeit der Beweglichkeit gema¨ß der ho¨her-
en Ladungstra¨gerkonzentration und des damit verbundenen geringeren Einflusses
intergranularer Barrieren jedoch weniger stark ausgepra¨gt [1, 161, 162].
Aufgrund der stark reduzierenden Bedingungen bei der Herstellung der SnO2
Schicht mit reinem Ar im Prozessgas (µ(O)<-2,1 eV), weist diese Probe eine ho-
he Sauerstoff-Leerstellenkonzentration und somit eine hohe elektrische Leitfa¨hig-
keit auf (s. Abbildung 8.20). Entsprechend des deutlich ho¨heren Sauerstoffdrucks
(chemischen Potentials des Sauerstoffs) wa¨hrend der elektrischen Messungen bei
erho¨hter Temperatur sollte eine Relaxation der Defektstruktur, also eine Vernich-
tung von Sauerstoﬄeerstellen, bei ausreichender thermischer Aktivierung der che-
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mischen Diffusion auftreten. Selbst bei einer Temperatur von 600℃, bei der die
Equilibrierung der Probe innerhalb weniger Sekunden erfolgen sollte [52, 57, 254],
ist bei den elektrischen Relaxationsmessungen bei Normaldruck jedoch praktisch
kein Einfluss des Sauerstoffdrucks auf die Defektkonzentration zu beobachten. Als
Ursache fu¨r die extrem gehemmt ablaufende Relaxation der Defektstruktur wird
eine langsame Austauschreaktion zwischen Sauerstoff der Gasphase und der SnO2
Schicht an der Oberfla¨che ausgemacht (s. Abbildung 8.20). Die Kinetik der Re-
laxation wird in diesem Fall also durch die Austauschreaktion und nicht durch
die Diffusion von Sauerstoﬄeerstellen in SnO2 bestimmt. Die Einstellung des ther-
modynamischen Gleichgewichts in der gegebenen Messzeit ist nicht mo¨glich. Die
Probe zeigt eine nahezu unvera¨ndert hohe Defektdichte, gema¨ß den Bedingungen
wa¨hrend der Herstellung.
Demgegenu¨ber wird bei den in situ Leitfa¨higkeits-Messungen in der Vakuumkam-
mer eine deutliche Relaxation der undotierten SnO2 Schicht beobachtet. Das unter-
schiedliche Relaxationsverhalten des undotierten SnO2 wa¨hrend der Messungen bei
Normaldruck und bei niedrigen Dru¨cken in der Vakuumkammer legen den Schluss
nahe, dass der Sauerstoffeinbau stark vom absoluten Sauerstoffdruck, d.h. der
Oberfla¨chenterminierung des SnO2 (vgl. hierzu auch Abbildung 7.22), abha¨ngig ist.
Allerdings ist bei den Relaxtionsmessungen in der Vakuumkammer ebenfalls keine
systematische Sauerstoffdruckabha¨ngigkeit der elektrischen Leitfa¨higkeit zu erken-
nen, obwohl eine Sa¨ttigung des zeitlichen Verlaufs der elektrischen Leitfa¨higkeit bei
konstantem Sauerstoffdruck beobachtet wird. Die Diskrepanz zu den Relaxations-
experimenten an reinem undotierten SnO2 unter Verwendung von Hochruck-PES
(Kapitel 7) wird im Zusammenhang in Kapitel 9 diskutiert.
Durch Aufbringen einer ∼1 nm du¨nnen In2O3 Schicht wurde eine Oberfla¨chenmo-
difikation von SnO2 vorgenommen. Die Probe zeigt, wie die reine SnO2 Schicht,
entsprechend der stark reduzierenden Bedingungen wa¨hrend der Herstellung mit
reinem Ar als Prozessgas eine hohe intrinsische Defektdichte (hohe elektrische
Leitfa¨higkeit). Wa¨hrend des Aufheizens in 0,6Pa ist ein drastischer Einbruch der
elektrischen Leitfa¨higkeit zu beobachten (s. Abbildung 8.11). Dies wird auf die
Vernichtung von Sauerstoﬄeerstellen aufgrund des wesentlich ho¨heren chemischen
Potentials des Sauerstoffs wa¨hrend des Relaxationsexperiments gegenu¨ber der Her-
stellung zuru¨ckgefu¨hrt (s. Abbildung 8.20). Die Oberfla¨chenmodifikation mit In2O3
ermo¨glicht die Einstellung des thermodynamischen Gleichgewichts der Defektstruk-
tur der SnO2 Schicht, gema¨ß des vorgegebenen Sauerstoffdrucks in der Messzelle,
bereits bei Temperaturen oberhalb von ∼300℃. So zeigt das Brouwer-Diagramm
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Abbildung 8.20.: Schematische Darstellung der Defektstruktur von SnO2 bzw.
SnO2/In2O3 nach der Herstellung durch Magnetron-Kathodenzersta¨ubung mit
Ar und nach Relaxation bei 400℃. Die Quadrate deuten Sauerstoff-Leerstellen
an. Die Teilprozesse des Sauerstoffeinbaus werden durch die Pfeile symbolisiert,
wie schnell die jeweiligen Prozesse ablaufen ko¨nnen durch die ”Smileys“. Weitere
Erkla¨rung s. Text.
der SnO2/In2O3 Probe (s. Abbildung 8.15) eine dem Sauerstoff-Leerstellen-Mecha-
nismus entsprechende Steigung von -1/6 (s. Abbildung 8.15). In2O3 dient sozusagen
als
”
Tu¨ro¨ffner“ zur Gleichgewichtseinstellung der Defektstruktur des SnO2. Als Ur-
sache fu¨r den beschleunigten Sauertoffaustausch wird die bei kathodenzersta¨ubten
In2O3 Filmen generell beobachtete metallische Terminierung vermutet [271]. In die-
sem Punkt unterscheidet sich In2O3 deutlich von SnO2. Fu¨r letzteres ist die Zusam-
mensetzung der Oberfla¨che stark von den Pra¨parationsbedingungen abha¨ngig und
nur unter sehr sauerstoffarmen Bedingungen u¨berwiegend metallisch (vgl. Kapitel
7 und [33, 87, 89, 90, 193]). Der genaue Mechanismus fu¨r den begu¨nstigten Sau-
erstoffaustausch an In2O3 (ITO) Oberfla¨chen ist jedoch nicht bekannt und wird
gegenwa¨rtig im Teilprojekt D 3 des Sonderforschungsbereich (SFB) 595 an der
Technischen Universita¨t Darmstadt untersucht.
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Aus dem Relaxationsverhalten der elektrischen Leitfa¨higkeit der oberfla¨chenmodi-
fizierten undotierten SnO2 Probe wurde der chemische Diffusionskoeffizient fu¨r
Sauerstoff, d.h. Sauerstoff-Leerstellen, in SnO2 mit der von Price und Wagner
[170] vorgeschlagenen Methode bestimmt (s. Abbildung 8.17). Verglichen mit dem
von Kamp et al. [57] bei hohen Temperaturen (> 700℃) ermittelten temperatur-
abha¨ngigen Verlauf liegen die in dieser Arbeit gefundenen chemischen Diffusions-
koeffizienten bei niedrigeren Werten (s. Abbildung 8.18). Entsprechend der Arbeit
von Kamp et al. [57] sollten die untersuchten Proben, im Falle einer reinen Diffu-
sionsbeschra¨nkung der Einstellung des thermodynamischen Defekt-Gleichgewichts
(schneller Sauerstoff-Austausch zwischen Gasphase und Oxid-Oberfla¨che), bei ei-
ner Temperatur von 400℃ innerhalb von weniger als einer Sekunde vollsta¨ndig
relaxieren.
Fu¨r das Auftreten der deutlich langsameren beobachteten Relaxation kommen
mehrere Ursachen in Betracht (s. Abbildung 8.20). Zum einen ko¨nnte die Aus-
tauschreaktion zwischen der Gasphase und In2O3 gegenu¨ber der reinen SnO2 Ober-
fla¨che zwar beschleunigt ablaufen, jedoch immer noch langsamer als der Volumen-
transport von Sauerstoff in SnO2. In diesem Fall wa¨re die Kinetik der Einstel-
lung des Defektgleichgewichts nach wie vor durch den Sauerstoffaustausch mit der
Gasatmospha¨re limitiert. Zum anderen ko¨nnte der Durchtritt von Sauerstoff durch
die SnO2/In2O3 Grenzschicht limitierend wirken. Das elektrische Feld einer Raum-
ladungsone an der Grenzfla¨che beispielsweise ko¨nnte den Durchtritt von Sauerstoff-
ionen verlangsamen. In den beiden letzt genannten Szenarien wa¨re die Bestimmung
des chemischen Diffusionskoeffizienten mit der gewa¨hlten Methode nicht mo¨glich
und die erhaltenen Werte somit nicht korrekt.
Mo¨glicherweise sind die gemessenen Diffusionskoeffizienten aber auch korrekt und
die elektrische Relaxation der vorliegenden Probe verla¨uft diffusionskontrolliert.
Eine Erkla¨rung fu¨r die Abweichung zu Werten aus der Literatur wa¨re eine nicht
hinreichend genaue Bestimmung der Temperaturabha¨ngigkeit des chemischen Dif-
fusionskoeffizienten von SnO2 durch Kamp et al. [57]. So geben diese in einer zwei-
ten, folgenden Vero¨ffentlichung [52] einen relativ großen Fehlerbereich des von ih-
nen bei hohen Temperaturen (T>700℃) bestimmten Verlaufs an (vgl. Abbildung
8.18). Aufgrund des Fehlens von Vergleichswerten des chemischen Diffusionskoef-
fizienten von SnO2 bei niedrigen Temperaturen, wie sie in der vorliegenden Arbeit
verwendet wurden, ist eine definitive Aussage u¨ber den die Relaxations-Kinetik
dominierenden Effekt an dieser Stelle nicht mo¨glich.
Im Falle von SnO2:Sb werden bezu¨glich der Relaxations-Kinetik a¨hnliche Beob-
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achtungen wie fu¨r SnO2/In2O3 getroffen. Die Beschleunigung der Austauschre-
aktion gegenu¨ber reinem SnO2 ko¨nnte hier auf die katalytische Aktivita¨t des Sb
oder die ho¨here Ladungstra¨gerkonzentration des SnO2:Sb zuru¨ckgehen. A¨hnlich
wie bei SnO2/In2O3 ist auch hier unklar, ob die Einstellung des Defektgleichge-
wichts durch den Oberfla¨chen-Austausch von Sauerstoff oder die Diffusion im Vo-
lumen kontrolliert wird (vgl. Abbildung 8.20). Jedoch zeigt SnO2:Sb im Vergleich zu
SnO2/In2O3 eine grundverschiedene Defekt-Struktur, die sich in der a¨ußerst schwa-
chen Sauerstoffdruck-Abha¨ngigkeit der Ladungstra¨gerkonzentration a¨ußert (s. Ab-
bildung 8.7). Anders als fu¨r z.B. ITO [26, 207] oder ZnO:Al [25, 131] wird praktisch
kein Einfluss von kompensierenden intrinsischen Defekten (
”
Killer-Defekten“), wie
z.B. interstitieller Sauerstoff oder Zinn-Leerstellen, beobachtet. Die Ursache fu¨r das
Auftreten der kleinen Steigung in den Brouwer-Darstellungen der Leitfa¨higkeit und
der thermoelektrischen Kraft ist unklar. Wenngleich auch eher unwahrscheinlich,
ist dies mo¨glicherweise auch durch einen Oberfla¨chen- bzw. Grenzfla¨cheneffekt des
polykristallinen SnO2:Sb zu erkla¨ren. Dies wu¨rde wiederum bedeuten, dass die Be-
stimmung eines chemischen Diffusionskoeffizienten fu¨r die untersuchten SnO2:Sb
Proben nicht sinnvoll wa¨re.
Eine Unterscheidung zwischen Austausch- und Diffusions-Begrenzung wa¨re bei-
spielsweise durch die Analyse von SIMS (engl. secondary ion mass spectrometry)
Tiefenprofilen unter Verwendung von Sauerstoff-Tracern mo¨glich (vgl. Abbildung
8.19). Auch eine Variation der Schichtdicke ko¨nnte einen Aufschluss u¨ber den ge-
schwindigkeitsbestimmenden Teilschritt liefern. Ein mo¨glicher Einfluss der Ober-
fla¨chen-Orientierung ko¨nnte anhand epitaktischer Schichten untersucht werden.
Ebenso wa¨re eine breitere Variation des Sauerstoffdrucks und eine saubere Tren-
nung von Ladungstra¨gerkonzentration und -beweglichkeit wu¨nschenswert. Nicht
zuletzt auf Grundlage der in dieser Arbeit gesammelten Erfahrungen befindet sich
daher zur Zeit eine Apparatur zur Hall-Effekt-Messung bei definierten Tempera-
turen und Sauerstoffpartialdru¨cken, unter Verwendung einer Gas-Titrations-Zelle,
im Fachgebiet Oberfla¨chenforschung an der TUD im Aufbau.

9. Oberfla¨chen- und Volumeneigenschaften von
SnO2
In diesem Kapitel sollen die elektrischen und elektronischen Vera¨nderungen der
mit verschiedenen Methoden untersuchten SnO2 und SnO2:Sb Schichten im Zu-
sammenhang diskutiert und so eine Verknu¨pfung von Oberfla¨chen- und Volumen-
eigenschaften ausgearbeitet werden. Hierbei wird zuna¨chst auf die unterschiedli-
chen Ergebnisse der oberfla¨chenempfindlichen Hochdruck-PES und volumenemp-
findlichen Leitfa¨higkeitsmessungen an undotierten SnO2 Schichten eingegangen.
Anschließend wird das unterschiedliche elektrische Relaxationsverhalten von oxi-
diertem und reduziertem SnO2 und SnO2:Sb, sowie mit In2O3 beschichtetem SnO2
diskutiert. Von besonderer Bedeutung sind hierbei das chemische Potential des Sau-
erstoffs, sprich der Oxidationsgrad (Terminierung) der SnO2 Oberfla¨chen, sowie die
Ferminiveau-Position.
9.1. Bandverbiegung oder Flachbandfall?
In Kapitel 7 wird mit oberfla¨chenempfindlicher Hochdruck-Photoelektronenspek-
troskopie (Hochdruck-PES) eine Verschiebung des Ferminiveaus von ∆EF≈0,45 eV
fu¨r undotiertes SnO2 nach A¨nderung des Sauerstoffdrucks bei 400℃ festgestellt (s.
Abbildung 7.17). Diese Verschiebung sollte mit einer deutlichen A¨nderung der La-
dungstra¨gerkonzentration, und damit der Leitfa¨higkeit, u¨ber mehrere Gro¨ßenord-
nungen einher gehen (vgl. Abbildung 7.24). Im Gegensatz hierzu wird anhand von
volumenempfindlichen elektrischen Leitfa¨higkeits- und thermoelektrischen Relaxa-
tionsexperimenten in Kapitel 8 bei Normaldruck praktisch kein Einfluss des Sau-
erstoffdrucks auf die Ladungstra¨gerkonzentration von undotierten SnO2 Schichten
beobachtet (s. Abbildung 8.3). Elektrische Relaxationsmessungen in der Vakuum-
kammer bei vergleichbaren Sauerstoffdru¨cken wie bei den Hochdruck-PES Experi-
menten zeigen demgegenu¨ber eine deutliche A¨nderung der elektrischen Leitfa¨hig-
keit nach Variation des Sauerstoffdrucks (s. Abbildung 8.4). Verglichen mit den bei
der Hochdruck-PES beobachteten großen Verschiebungen des Ferminiveaus fallen
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die A¨nderungen der elektrischen Leitfa¨higkeit jedoch viel zu niedrig aus. Daru¨ber
hinaus ist keine systematische Abha¨ngigkeit der Leitfa¨higkeit vom Sauerstoffdruck
feststellbar. So wird fu¨r einen Sauerstoffdruck von 0,06Pa sogar eine ho¨here sta-
tiona¨re Leitfa¨higkeit beobachtet als bei 10−4 Pa O2. Offenbar ist weder bei den
elektrischen Messungen bei Normaldruck noch in der Vakuumkammer die Ein-
stellung des thermodynamischen Gleichgewichts der Volumen-Defektkonzentration
gema¨ß des vorgegeben Sauerstoffdrucks mo¨glich. Das stark gehemmte Relaxations-
verhalten der Volumen-Defektstruktur wird hierbei auf die kinetische Hemmung
durch den extrem langsam ablaufenden Sauerstoffaustausch zwischen Gasphase
und SnO2 zuru¨ckgefu¨hrt. Diese Argumentation legt außerdem den Schluss nahe,
dass die bei der Hochdruck-PES beobachteten Ferminiveau-Verschiebungen an der
SnO2 Oberfla¨che nicht, oder nur zum Teil, mit einer Verschiebung im Volumen
korrelieren. Die Ferminiveau-Verschiebungen an der Oberfla¨che ko¨nnten durch ei-
ne Adsorbat-induzierte Bandverbiegung zustande kommen, wie sie u¨blicherweise
zur Erkla¨rung des Sensor-Effekts von SnO2 angefu¨hrt wird [6, 39]. In diesem Fall
wird die Zeitabha¨ngigkeit der Ferminiveau-Verschiebung bei konstantem Sauer-
stoffdruck durch eine sich zeitlich a¨ndernde Oberfla¨chenbedeckung θ (Zahl von
Adsorbaten NAds pro verfu¨gbare Oberfla¨chenpla¨tze NOF) verursacht. Die Kinetik
dieses Prozesses wa¨re durch die Rate der Adsorption/Desorption von Sauerstoff-
Adsorbaten kontrolliert. Die Volumen-Defektkonzentration wu¨rde sich in diesem
Fall nur wenig verschieben, d.h. die Volumen-Ferminiveau-Position bliebe in etwa
konstant. In Abbildung 9.1 sind die beiden Grenzfa¨lle, d.h. die reine Verschiebung
der Ferminiveau-Position an der Oberfla¨che aufgrund einer sich a¨ndernden Band-
verbiegung und die homogenen Ferminiveau-Verschiebung aufgrund der A¨nderung
der Volumen-Defektkonzentration (gleicher Effekt auf Leitfa¨higkeit und PES), skiz-
ziert. Der Vergleich von Hochdruck-PES und elektrischen Relaxationsmessungen
in der UHV-Kammer legt den Schluss nahe, dass fu¨r SnO2 beide Effekte eine
Rolle spielen, wobei der Anteil der Bandverbiegung dominiert. Die A¨nderung der
Ferminiveau-Position im Volumen ist eher minimal.
9.2. Sauerstoffaustausch von SnO2 mit Gasphase
Fu¨r das elektrische Relaxationsverhalten werden fu¨r die verschiedenen untersuchten
Schichten deutliche Unterschiede festgestellt:
• Wa¨hrend der elektrischen Relaxationsmessungen bei Normaldruck an un-
dotierten SnO2 Schichten wird praktisch keine A¨nderung der elektrischen
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Abbildung 9.1.: Schematische Energiediagramme der SnO2 Oberfla¨che fu¨r die
beiden Modelle zur Erkla¨rung der Ferminiveau-Verschiebung bei der Hochdruck-
PES. Im Falle einer Raumladungszone an der Oberfla¨che (links) nimmt die
Bandverbiegung mit steigendem Sauerstoffdruck pO2 zu. Dies bedingt eine
geringere Ferminiveau-Position EF-EVBM an der Oberfla¨che als im Volumen.
Die Zeitabha¨ngigkeit der Relaxation bei konstantem pO2 wird hier durch den
sich zeitlich a¨ndernden Bedeckungsgrad der Oberfla¨che mit Adsorbaten θ be-
dingt. Im rechten Bild verschiebt das Ferminiveau homogen fu¨r den gesamten
Halbleiter, aufgrund der zeitabha¨ngigen A¨nderung der Sauerstoff-Leerstellen-
Konzentration (Ladungstra¨gerkonzentration) entsprechend des thermodynami-
schen Gleichgewichts.
Leitfa¨higkeit in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffdrucks beobachtet (s. Abbildung
8.3). Aufgrund des Sauerstoffdrucks in der Messzelle von pO2>0,6Pa sollte
die Oberfla¨che des SnO2 immer Sauerstoff-terminiert sein (vgl. hierzu auch
Abbildung 7.5)
• Fu¨r reduzierte SnO2 Oberfla¨chen (Sn2+ Terminierung), wie sie im Restgas-
druck bei den Leitfa¨higkeits-Relaxationsmessungen in der Vakuumkammer
vorliegen, ist eine deutliche Erniedrigung der elektrischen Leitfa¨higkeit nach
Erho¨hung des Sauerstoffdrucks zu beobachten (s. Abbildung 8.4). Hier ist
ein Sauerstoffaustausch zwischen Gasphase und SnO2 zumindest anfa¨nglich
mo¨glich.
• Sb-dotiertes SnO2 zeigt auch bei oxidierter Oberfla¨che eine Relaxation der
Ladungstra¨gerkonzentration nach Variation des Sauerstoffdrucks (s. Abbil-
dungen 8.5, 8.6 und 8.7), die auf einen Sauerstoff-Diffusionsmechanismus
zuru¨ckgefu¨hrt werden kann.
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• Durch die Beschichtung von undotiertem SnO2 mit einer du¨nnen Schicht
In2O3 wird der Sauerstoffaustausch mit der Gasphase ”
eingeschaltet“. Hier-
mit wird selbst bei hohen Sauerstoffdru¨cken eine Relaxation der Volumen-
Defektstruktur entsprechend des thermodynamischen Gleichgewichts mo¨glich
(s. Abbildungen 8.16 und 8.15.)
• Die Kinetik der elektrischen Relaxation von SnO2:Sb und der SnO2/In2O3
Proben zeigen eine gute U¨bereinstimmung, so dass hier von einer Volumen-
Begrenzung bei der Geschwindigkeit der Einstellung des Defekt-Gleichge-
wichts ausgegangen wird (s. Abbildung 8.18).
Aus den ersten beiden Punkten geht deutlich hervor, dass die Terminierung der
SnO2 Oberfla¨che einen deutlichen Einfluss auf den Sauerstoffaustausch mit der
Gasphase hat. Die Terminierung von SnO2 ist stark vom chemischen Sauerstoff-
potential, d.h. vom effektiv herrschenden Sauerstoffpartialdruck, abha¨ngig. Das
unterschiedliche Verhalten von undotiertem und Sb-dotiertem SnO2 (erste drei
Punkte) weist daru¨ber hinaus auf einen Einfluss der Ferminiveau-Position auf den
Sauerstoffaustausch zwischen Gasphase und Oxid hin. Aufgrund der Dotierung
des SnO2:Sb liegt das Ferminiveau immer ho¨her als beim undotierten Material
(s. Abbildung 7.13). Im Folgenden soll der Einfluss des Oxidationsgrads der SnO2
Oberfla¨che (Terminierung) auf deren Aktivita¨t bezu¨glich des Sauerstoffaustauschs
mit der Gasphase diskutiert werden.
9.2.1. Einfluss der Oberfla¨chenterminierung
Ein wichtiger Teilschritt fu¨r den Einbau von Sauerstoff in das SnO2 Gitter ist die
dissoziative Adsorption von Sauerstoff auf der SnO2 Oberfla¨che. Semancik et al.
wiesen in ihren Modelluntersuchungen an der SnO2 (110) Oberfla¨che auf die Be-
deutung von Oberfla¨chen-Defekten auf das Adsorptionsverhalten von Sauerstoff hin
[193]. Daru¨ber hinaus stellten Cox et al. in ihren Untersuchungen bezu¨glich des dis-
soziativen Adsorptionsverhaltens verschiedener Brønsted-Sa¨uren wie beispielsweise
Wasser, Methanol etc. an SnO2 (110) Oberfla¨chen einen Zusammenhang zwischen
dem Oxidationszustand und der Reaktivita¨t der Oberfla¨chen her [272–276]. Die
Adsorption von Sauerstoff auf SnO2 Oberfla¨chen wurde auch in zahlreichen theo-
retischen Arbeiten behandelt [255, 257, 277–284]. In Abbildung 9.2 ist schematisch
die dissoziative Adsorption von O2 an der SnO2 (110) Oberfla¨che dargestellt. Die
Adsorption des O2 Moleku¨ls findet an 5-fach koordiniertem Sn an der Oberfla¨che
statt. Unter der Dissoziation des O2 wird eine benachbarte Sauerstoﬄeerstelle in
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Abbildung 9.2.: Schematische Darstellung der dissoziativen Adsorption von
O2 auf der SnO2 (110) Oberfla¨che unter Beteiligung einer Sauerstoﬄeerstelle in
Bru¨ckenposition (bridging oxygen vacancy). Die Zahlen geben die Koordination
der verschiedenen Sauerstoff- (hellgrau) und Zinn-Positionen (dunkelgrau) an
(nach Slater et al. [278]).
Bru¨ckenposition aufgefu¨llt. Vergleichbare Bindungsverha¨ltnisse mit 5-fach koordi-
niertem Sn und 2-fach koordiniertem Bru¨cken-Sauerstoff liegen auch an anderen
stabilen SnO2 Oberfla¨chen wie der (101) und (100) Oberfla¨chen vor [87], so dass
auch dort von einem entsprechenden Mechanismus ausgegangen werden kann.
Von großer Bedeutung fu¨r die dissoziative Adsorption von O2 ist demnach das Vor-
liegen von Sauerstoﬄeerstellen an der SnO2 Oberfla¨che. Perfekt oxidierte, sto¨chio-
metrische SnO2 Oberfla¨chen besitzen nur vollsta¨ndig abgesa¨ttigte Bindungen. Die
Adsorption von Sauerstoff ist hierdurch behindert. So adsorbiert O2 nur schwach
auf der perfekt oxidierten, sto¨chiometrischen SnO2 (110) Oberfla¨che. Hierfu¨r wurde
eine Adsorptionsenergie von weniger als 0,02 eV berechnet [278, 282]. Die Adsorp-
tionsenergie von O2 auf Sauerstoﬄeerstellen der oxidierten SnO2 (110) Oberfla¨che
ist mit 1,8 eV ungleich ho¨her. Entsprechende Ergebnisse wurden auch fu¨r die (101)
Oberfla¨che gefunden [284].
Neben dem reinen Oxidationszustand der Oberfla¨che, d.h. deren Terminierung,
ko¨nnte auch das Vorhandensein von Adsorbaten auf der SnO2 Oberfla¨che Aus-
wirkungen auf deren Aktivita¨t haben. Fu¨r hohe Bedeckungsgrade mit inaktiven
Sauerstoffadsorbaten ko¨nnte der Sauerstoffaustausch mit dem Oxid sterisch be-
hindert sein. So zeigen verschiedene Sauerstoff-Adsorbate auf SnO2, selbst bei ho-
hen Temperaturen, eine große Stabilita¨t. Chang [285] konnte durch Verwendung
von Leitfa¨higkeitsmessungen und Elektronenspinresonanz-Spektroskopie (electron
paramagnetic resonance, EPR) zeigen, dass erst bei Temperaturen oberhalb von
∼600℃ praktisch keine Sauerstoffadsorbate mehr auf SnO2 Oberfla¨chen zu finden
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sind. Daru¨berhinaus finden unterhalb dieser Temperaturen elektrochemische Reak-
tionen zu verschiedenen stabilen Adsorbat-Spezies wie z.B. O2(ads) nach O
−
2 (ads)
statt. Entsprechende Ergebnisse unter Einsatz der Photoelektronenspektroskopie
wurden auch von Michel et al. berichtet [222].
Fu¨r die oxidierten SnO2 Oberfla¨chen, wie sie bei den elektrischen Messungen bei
Normaldruck vorliegen, ist daher die dissoziative Adsorption von O2 als wichti-
ger Teilschritt des Sauerstoffaustauschs zwischen Oxid und Gasphase behindert.
Entsprechend kann der Austausch fu¨r die reduzierte SnO2 Oberfla¨che bei den
elektrischen Messungen in der Vakuumkammer stattfinden.1 Jedoch oxidiert die
Oberfla¨che bei Einlass von Sauerstoff offenbar schnell auf, so dass die vollsta¨ndige
Equilibrierung der Defektkonzentration im Volumen nicht mo¨glich ist. Anschei-
nend erfolgt diese
”
Passivierung“ der SnO2 Oberfla¨che schneller bei ho¨heren Sau-
erstoffdru¨cken, was die gro¨ßere stationa¨re Leitfa¨higkeit trotz des ho¨heren Sauer-
stoffdrucks von 0,06Pa gegenu¨ber dem Wert bei 10−4 Pa O2 bei den Leitfa¨higkeits-
Relaxationsmessungen in der Vakuumkammer erkla¨ren wu¨rde (s. Abbildung 8.4).
Demnach liefern sich die Oxidation der Oberfla¨che und des Volumens ein
”
Wett-
rennen“, so dass selbst bei den elektrischen Relaxationsmessungen in der Vakuum-
kammer kein Defektgleichgewicht im Volumen erreicht wird.
9.2.2. Einfluss des Ferminiveaus
Eine sich ergebende Frage ist nun, warum der Sauerstoff der oxidierten SnO2 Ober-
fla¨che nicht an das Volumen weiter gegeben wird, obwohl dort nach wie vor eine
hohe Sauerstoﬄeerstellen-Dichte, weit entfernt vom thermodynamischen Gleichge-
wicht, vorliegt. Diese Fragestellung wird in der großen Mehrheit der experimen-
tellen und theoretischen Arbeiten zur Interaktion von Sauerstoff mit SnO2 (Sen-
soreffekt und Katalyse) vernachla¨ssigt, unter dem Hinweis, dass die Defekte im
Volumen bei fu¨r Sensoren relevanten Temperaturen von ∼100-500℃ nicht mobil
sind (s. z.B. [8, 43, 76, 255, 257, 277–284, 286, 287]). Nur in wenigen Arbeiten
wird die Mo¨glichkeit eingera¨umt, dass das Volumen des SnO2 als Sauerstoff- bzw.
Sauerstoﬄeerstellen-Reservoir dienen ko¨nnte, insbesondere da die Diffusionsla¨ngen
nur wenige A˚ngstro¨m betragen [288–290]. Die elektrischen Relaxationsmessungen
an mit In2O3 beschichtetem SnO2 legen nahe, dass eine Volumendiffusion von Sau-
erstoﬄeerstellen bei einer Temperatur von ∼300℃ bereits mo¨glich ist (s. Abbil-
1Das Restgas der UHV-Kammer wirkt, wahrscheinlich aufgrund des ausgepra¨gten Wasserstoff-
Hintergrunds, stark reduzierend. Entsprechend sollte die SnO2 Oberfla¨che vor dem Einlass
von Sauerstoff eine reduzierte Terminierung aufweisen.
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Abbildung 9.3.: Schematische Darstellung des Sauerstoffeinbaus aus der Gas-
phase in SnO2 an der oxidierten Oberfla¨che. Der Sauerstoff wird durch dunkle
Kugeln symbolisiert, Zinn durch helle Kugeln. Sauerstoﬄeerstellen werden als
Quadrate dargestellt. Im ersten Schritt wird eine Sauerstoﬄeerstelle an der
Oberfla¨che erzeugt, indem eine Sauerstoﬄeerstelle aus dem Volumen an die
Oberfla¨che wandert (gegenla¨ufiger Transport des Sauerstoffs von der Oberfla¨che
ins Volumen). Im zweiten Schritt wird die Sauerstoﬄeerstelle an der Oberfla¨che
durch Sauerstoff aus der Gasphase (Oads) besetzt.
dung 8.11). Dies deckt sich mit den von Kamp et al. [52, 57] bestimmten tempe-
raturabha¨ngigen chemischen Diffusionskoeffizienten von SnO2 (s. Abbildung 8.18).
Demnach sollte eine
”
Weitergabe“ von Sauerstoff der oxidierten SnO2 Oberfla¨che
an das Volumen mo¨glich sein, und nicht durch die Diffusion kinetisch behindert
werden. Dies ist offensichtlich fu¨r die oxidierten Oberfla¨chen der undotierten SnO2
Schichten nicht der Fall.
Der Einbau von Sauerstoff aus der Gasphase in das Volumen des SnO2 la¨sst sich
vereinfacht wie folgt beschreiben (s. Abbildung 9.3). Fu¨r die Weitergabe von Sau-
erstoff in das Volumen des SnO2, d.h. fu¨r die Besetzung einer Volumen-Sauerstoff-
leerstelle, muss zumindest kurzfristig eine Sauerstoﬄeerstelle an der Oberfla¨che
gebildet werden. Diese Sauerstoﬄeerstelle an der Oberfla¨che muss dann wieder mit
Sauerstoff aus der Gasphase aufgefu¨llt werden. Dieser Prozess ist fu¨r die oxidier-
te SnO2 Oberfla¨che behindert, wenn fu¨r die Bildung von Sauerstoﬄeerstellen an
der Oberfla¨che mehr Energie aufgebracht werden muss als im Volumen. In diesem
Zusammenhang verwundert es jedoch zuna¨chst, dass der Austausch von Sauerstoff
im Falle von Sb-dotiertem SnO2 selbst bei sehr hohen Sauerstoffdru¨cken ablaufen
kann.
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Diese scheinbare Diskrepanz ließe sich jedoch erkla¨ren, wenn beru¨cksichtigt wird,
dass sie Bildungsenthalpie von geladenen Defekten in einem Halbleiter von der Lage
der Fermienergie abha¨ngt (s. Abschnitt 2.3.2, Gleichung 2.8). Volumen-Sauerstoff-
leerstellen in SnO2 sind bei nicht zu hoher Fermienergie zweifach ionisiert (V
••
O ), so
dass ihre Bildungsenthalpie eine starke Abha¨ngigkeit von der Ferminiveau-Position
zeigt [27, 28, 73–77]. Demgegenu¨ber gibt es zahlreiche Hinweise darauf, dass Sau-
erstoﬄeerstellen an der Oberfla¨che von SnO2 nicht als Donatoren wirken, d.h. elek-
trisch neutral sind [8, 87, 195, 287–289, 291–293]. Die Bildungsenthalpie von Sau-
erstoﬄeerstellen an der SnO2 Oberfla¨che ist damit konstant, und nicht von der
Fermienergie abha¨ngig.
Die verschiedenen Abha¨ngigkeiten der Bildungsenthalpie von Sauerstoﬄeerstellen
im Volumen einerseits und an der Oberfla¨che andererseits in Abha¨ngigkeit der
Ferminiveau-Position ko¨nnte eine Erkla¨rung fu¨r das unterschiedliche Verhalten von
undotiertem SnO2 und SnO2:Sb hinsichtlich des Sauerstoffaustauschs liefern (s. Ab-
bildung 9.4). Aufgrund der ho¨heren Fermienergie in SnO2:Sb wird hier die Bildung
einer Sauerstoﬄeerstelle an der Oberfla¨che gegenu¨ber dem Volumen begu¨nstigt. Ei-
ne Sauerstoﬄeerstelle im Volumen gewinnt also Energie, wenn sie zur Oberfla¨che
wandert. Dort kann sie durch Sauerstoff aus der Gasphase aufgefu¨llt werden, wo-
mit der Austauschprozess abgeschlossen ist. Der Einbau von Sauerstoff aus der
Gasphase in das Volumen des SnO2:Sb ist somit mo¨glich.
Im Falle von undotiertem SnO2 liegt das Ferminiveau hingegen immer mindestens
∼0,4 eV tiefer als bei SnO2:Sb. Damit ko¨nnte fu¨r undotiertes SnO2 die Bildung
einer Volumen-Sauerstoﬄeerstelle gu¨nstiger sein. Sauerstoff an der Oberfla¨che des
SnO2 wird daher nicht an das Volumen weiter gegeben, da hierfu¨r die Bildung einer
energetisch ungu¨nstigeren Sauerstoﬄeerstelle an der Oberfla¨che no¨tig wa¨re.
Mit diesem Modell ließe sich auch die unvollsta¨ndige Volumen-Relaxation des re-
duzierten, undotierten SnO2 Films in der Vakuumkammer erkla¨ren. Aufgrund der
stark reduzierenden Bedingungen wa¨hrend der Herstellung, liegt an der Oberfla¨che
eine Sn2+ Terminierung vor. In dieser Situation ist der Einbau von Sauerstoff aus
der Gasphase mo¨glich. Im Laufe der Relaxations-Messung wird die Zahl freier
Pla¨tze an der SnO2 Oberfla¨che fu¨r den Sauerstoffaustausch vermindert. Die oxi-
dierte SnO2 Oberfla¨che verhindert bzw. bremst dann den weiteren Einbau von
Sauerstoff in das Volumen, so dass kein weiterer Abfall der elektrischen Leitfa¨hig-
keit beobachtet wird.
Durch die Beschichtung des undotierten SnO2 mit einem du¨nnen In2O3 Film, wird
9.2. Sauerstoffaustausch von SnO2 mit Gasphase 183
EF
DHf
VO
V
••
O
SnO2 SnO :Sb2
~0,4eV
oxidierte
Oberfläche
Volumen
Abbildung 9.4.: Schematischer Verlauf der Bildungsenthalpie ∆Hf von neutra-
len Sauerstoﬄeerstellen VO an der Oberfla¨che (gepunktete Linie) und zweifach
positiv geladenen V••O im Volumen (durchgezogene Linie) in Abha¨ngigkeit der
Fermienergie. Die Fermienergie, angezeigt durch die gestrichpunkteten Linien,
von undotiertem SnO2 liegt immer ∼0,4 eV unterhalb der von SnO2:Sb. Fu¨r
undotiertes SnO2 ko¨nnte in diesem Bild im Gegensatz zu SnO2:Sb die Bildung
von Sauerstoﬄeerstellen im Volumen gu¨nstiger sein (s. Pfeile). Die Bildung von
Sauerstoﬄeerstellen an der Oberfla¨che ist jedoch ein notwendiger Schritt fu¨r den
Sauerstoffaustausch.
dieser begrenzende Mechanismus umgangen. Im Gegensatz zu SnO2 scheinen In2O3
Oberfla¨chen auch bei vergleichsweise hohen chemischen Potentialen des Sauerstoffs
eine vorwiegend metallische Terminierung zu besitzen [271]. Da die Dissoziation
von O2 an der In2O3 Oberfla¨che stattfindet, ist hier, wie auch bei SnO2:Sb, die
Diffusion von Sauerstoﬄeerstellen im Volumen geschwindigkeitsbestimmend.
Voraussetzung fu¨r das hier vorgeschlagene Erkla¨rungsmodell fu¨r den Sauerstoff-
austausch zwischen dem Volumen von SnO2 und der Gasphase, sowie der Pas-
sivierung von SnO2 Oberfla¨chen, ist die konstante Bildungsenthalpie von Sauer-
stoﬄeerstellen an der Oberfla¨che. Nicht beru¨cksichtigt sind in Abbildung 9.4 au-
ßerdem die Umladungspunkte der ionisierten Volumen-Sauerstoﬄeerstellen. Diese
liegen wahrscheinlich im Bereich des Leitungsbandminimums [74, 75, 77], wodurch
der Unterschied zwischen den Bildungenthalpien von Volumen- und Oberfla¨chen-
Sauerstoﬄeerstellen geringer wird. Eine U¨berpru¨fung des hier vorgeschlagenen Mo-
dells muss daher durch theoretische Berechnungen der Defektbildungsenthalpien,
auch unter Beru¨cksichtigung verschiedener SnO2 Oberfla¨chen, erfolgen.
Anhand der hier durchgefu¨hrten Diskussion der Ergebnisse wird jedoch klar, dass
der Sauerstoffaustausch von SnO2 mit der Gasphase sowohl vom chemischen Po-
tential des Sauerstoffs, wahrscheinlich aber auch von der Ferminiveau-Position,
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abha¨ngt. Insbesondere fu¨r den Einsatz von SnO2 als aktives Material in chemischen
Gassensoren ist die Kenntnis u¨ber die mo¨glichen fundamentalen Prozesse bezu¨glich
der elektronischen Struktur und deren Beeinflussung durch eine A¨nderung des che-
mischen Potentials des Sauerstoffs essentiell. Im klassischen Erkla¨rungsmodell des
Sensor-Effekts von SnO2 wird die Defektstruktur, letztendlich also die Ferminiveau-
Position im Volumen, als unvera¨nderlich angesehen. Die Diskussion deutet jedoch
darauf hin, dass sich die Leitfa¨higkeitsa¨nderungen von SnO2 Sensoren aus einem
komplizierten Wechselspiel von Volumen- und Oberfla¨chenprozessen zusammen-
setzen. Eine zentrale Rolle kommt hier der A¨nderung der Oberfla¨chenterminierung
zu, die einerseits das Adsorptionsverhalten und andererseits die Kinetik des Sau-
erstoffaustauschs beeinflusst. Selbst wenn die Betriebstemperaturen von SnO2 ba-
sierten Gassensoren typischerweise bei weniger als ∼300℃ liegen [6, 261], kann
fu¨r reduzierte Oberfla¨chen mit einer hohen Ferminiveau-Position, wenngleich auch
relativ langsam, eine A¨nderung der Volumen-Defektkonzentration stattfinden. Ins-
besondere in reduzierenden Atmospha¨ren, wie sie typischerweise durch flammbare
Gase hervorgerufen werden, ko¨nnte dieser Effekt auftreten. Die Folge wa¨re ein sich
zeitlich und sauerstoffdruckabha¨ngig a¨nderndes
”
Referenzniveau“ des elektrischen
Widerstandes des Sensor-Bauteils. Dies ko¨nnte die Erkla¨rung fu¨r das weithin als
”
Drift“ bekannte Pha¨nomen von SnO2 Gassensoren darstellen.
10. SnO2/Pt Grenzfla¨che
10.1. Ausgangssituation
Metalloxid-Grenzfla¨chen sind essentielle Bestandteile vieler elektronischer Bauteile.
Insbesondere die SnO2/Pt Grenzfla¨che spielt fu¨r auf SnO2 basierte Gassensoren
eine zentrale Rolle. Aufgrund seiner hohen thermischen sowie chemischen Stabilita¨t
wird Pt typischerweise fu¨r elektrische Kontakte in Sensoren eingesetzt. Daru¨ber
hinaus werden in kommerziellen Gassensoren geringe Mengen von Pt Additiven
(Sensitizer) auf SnO2 verwendet, um deren Selektivita¨t und Empfindlichkeit zu
verbessern.
Wie in den vorangegangen Kapiteln deutlich wurde, wird die elektrische Leitfa¨hig-
keit von SnO2 durch ein kompliziertes Wechselspiel von teils sehr komplexen Volu-
men- und Oberfla¨chenprozessen beeinflusst. Im Falle der Verwendung von Pt Ad-
ditiven1 kommen weitere Effekte hinzu.
In der Literatur wird Pt auf SnO2 vorwiegend als chemischer Sensitizer (engl.
to sensitize, sensibilisieren) diskutiert (zur Wirkungsweise von Additiven siehe
auch Grundlagenteil 3.4.2). Die Verbesserung der Sensor-Charakteristik wird dabei
durch die katalytische Wirkung des Pt erkla¨rt. In diesem Modell befo¨rdert metal-
lisches Pt auf der SnO2 Oberfla¨che die Dissoziation von Gasmoleku¨len, z.B. von
H2 oder Kohlenwasserstoffen. Fragmente der dissoziierten (aktivierten) Moleku¨le
ko¨nnen mit adsorbiertem Sauerstoff auf der freien SnO2 Oberfla¨che reagieren (spill-
over Prozess). Hierdurch wird die Bandverbiegung an der Oberfla¨che der SnO2
Kristallite modifiziert, was zu einer A¨nderung des elektrischen Sensor-Widerstandes
fu¨hrt. Wie fu¨r unbeladene SnO2 Oberfla¨chen wird der Sensor-Effekt auch fu¨r Pt-
sensibilisiertes SnO2 in der Literatur u¨berwiegend auf einen reinen Oberfla¨chenpro-
zess zuru¨ckgefu¨hrt. Eine mo¨gliche Vera¨nderung der SnO2/Pt Grenzfla¨che wa¨hrend
des Sensor-Betriebs wird dabei weitgehend vernachla¨ssigt.
1Neben Pt werden auch andere Edelmetalle wie z.B. Pd, Au oder Ag verwendet. Die Wirkungs-
weise der verschiedenen Additive kann dabei variieren.
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Es ist allgemein gut akzeptiert, dass Schottky-Barrierenho¨hen durch Grenzfla¨chen-
defekte, die zur Ladungsbilanz an der Grenzfla¨che beitragen, beeinflusst werden
[37]. Eine bestimmte Art von Grenzfla¨chendefekten, die sog. Metall-induzierten
Bandlu¨ckenzusta¨nde (engl. metal-induced gap states, MIGS), werden durch das
exponentielle Abklingen der Wellenfunktionen des Metalls in den Halbleiter an
der Grenzfla¨che hervorgerufen und sind intrinsisch bei allen Halbleiter/Metall-
Grenzfla¨chen vorhanden [294, 295]. Daru¨ber hinaus ko¨nnen kristallographische De-
fekte im Halbleiter, wie z.B. Leerstellen, Zwischengitteratome oder Liniendefekte,
vorhanden sein und die Barrierenho¨he an der Grenzfla¨che zum Metall beeinflussen
[158, 296–302]. Tempern unter mehr oder weniger oxidierenden bzw. reduzieren-
den Bedingungen kann daher zur Modifizierung der Barrierenho¨he an Oxid/Metall-
Grenzfla¨chen fu¨hren [158, 298, 299].
Gezeigt wurde dieser Effekt fu¨r die Schottky-Barrieren von Pt auf Nb-dotiertem
SrTiO3 (SrTiO3:Nb) und (Ba,Sr)TiO3 unter Verwendung von in situ XPS und
UPS [158]. In diesem Fall wurde Pt mittels Magnetron-Kathodenzersta¨ubung auf
das Oxid aufgebracht. Direkt nach der Abscheidung wurde fu¨r beide Grenzfla¨chen
eine relativ geringe Barrierenho¨he von ∼0,5 eV beobachtet. Die Deposition von Pt
fu¨hrte zur Bildung von Sauerstoﬄeerstellen, was durch das Auftreten von zusa¨tzli-
chen reduzierten Ti Komponenten in den Ti 2p Emissionen deutlich wurde. Durch
Tempern der Probe fand eine Entfernung der Sauerstoﬄeerstellen statt, was mit
einer deutlichen Erho¨hung der Barrierenho¨he auf ≥1,2 eV (SrTiO3/Pt) bzw. ∼1 eV
((Ba,Sr)TiO3/Pt) einherging. Die Variation der Schottky-Barrierenho¨he an Oxid-
halbleiter/Metall Kontakten in Abha¨ngigkeit von Oxidations- bzw. Reduktions-
Behandlungen wurde auch von anderen Autoren berichtet [298, 299].
Weimar und Go¨pel [303] zeigten bereits Mitte der Neunziger Jahre durch die Kom-
bination von 2-, 3- und 4-Punkt Messungen den Einfluss der Schottky-Barriere
an der SnO2/Pt Grenzfla¨che auf die Strom-Spannungs-Charakteristik von poly-
kristallinen SnO2 Gassensoren mit Pt Kontakten. Umso verwunderlicher ist es,
dass die mo¨gliche A¨nderung der Schottky-Barrierenho¨he wa¨hrend des Betriebs von
Pt-sensibilisierten SnO2 Gassensoren in der Literatur praktisch nicht beru¨cksich-
tigt ist. Dabei ko¨nnte dieser Effekt gleich zweifach Auswirkungen haben. Zum
einen werden kommerzielle Gassensoren typischerweise in der 2-Punkt-Elektroden-
Anordnung unter Verwendung von Pt-Kontakten betrieben. Hierbei wird der elek-
trische Widerstand des Sensor-Bauteils gemessen, bei dem die Kontaktwidersta¨nde
nicht vernachla¨ssigbar sind. Die A¨nderung der Schottky-Barrierenho¨he am SnO2/Pt
Kontakt ha¨tte dann große Auswirkungen auf den Gesamtwiderstand des Sensors.
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Dieser Effekt ko¨nnte bereits bei reinem SnO2 ohne Pt Sensitizer auftreten.
Fu¨r Pt-sensibilisierte SnO2 Sensoren ha¨tte eine A¨nderung der Barrierenho¨he zwi-
schen Pt-Partikeln und SnO2 zusa¨tzlich eine Modifikation der Bandverbiegung,
d.h. der Ladungstra¨gerkonzentration in der Raumladungszone, an der Kristallit-
Oberfla¨che zur Folge. Dies ha¨tte ebenfalls einen starken Einfluss auf die elektrischen
Eigenschaften des Sensor-Bauteils (electronic sensitization).
In diesem Kapitel soll daher, unter Ru¨ckgriff auf die Erkenntnisse und Erfahrun-
gen mit SnO2 Du¨nnschichten, zum ersten Mal eine elektronische und chemische
Charakterisierung der SnO2/Pt Grenzfla¨che mittels Photoemission vorgestellt wer-
den. Hierzu wurden, zuna¨chst unter Ru¨ckgriff auf XPS und UPS, die elektroni-
schen Eigenschaften und chemischen Grenzfla¨chenreaktionen des SnO2/Pt Kon-
takts wa¨hrend der sukzessiven Ausbildung der Grenzfla¨che untersucht. Daru¨ber
hinaus wurde der Einfluss des Temperns unter oxidierenden und reduzierenden
Bedingungen auf die Kontakteigenschaften betrachtet. Zum Einsatz kamen hier
neben in situ XPS und UPS auch elektrische Messungen. Die A¨nderung der Barrie-
renho¨he und der chemischen Vera¨nderungen an der Grenzfla¨che konnte zusa¨tzlich
in Echtzeit in situ mittels Hochdruck-PES verfolgt werden.
10.2. Durchgefu¨hrte Experimente
10.2.1. Grenzfla¨chenexperiment
Zur Bestimmung der Barrierenho¨he des SnO2/Pt Kontakts wurde ein sog. Grenz-
fla¨chenexperiment (vgl. Grundlagenteil 5.2.7) durchgefu¨hrt, bei dem Pt sukzessive
auf eine frisch hergestellte SnO2 Substrat-Schicht aufgebracht wurde. Die ∼ 400 nm
dicke SnO2 Schicht wurde mittels RF-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung bei einer
Substrat-Temperatur von 400℃ mit Standard-Parametern abgeschieden (s. Ab-
schnitt 6.2). Nach Abku¨hlen der Probe wurden XP- und UP-Spektren der SnO2
Oberfla¨che aufgenommen. Anschließend erfolgte schrittweise die Deposition von
Pt unter Verwendung von DC-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung bei Raumtempe-
ratur (genaue Parameter s. Abschnitt 6.2). Zwischen jedem Pra¨parationsschritt
wurden UP- und XP-Photoelektronenspektren der Probe aufgenommen. Zur Anre-
gung dienten hierbei He-I- bzw. monochromatische Al-Kα-Strahlung. Das gesamte
Grenzfla¨chenexperiment wurde im Integrierten System DAISY-MAT unter UHV-
Bedingungen durchgefu¨hrt, um eine Kontamination der Probe zu vermeiden.
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Die Bindungsenergie-Skala der UP- und XP-Spektren wurde mit Hilfe einer metalli-
schen Ag-Probe, deren Oberfla¨che durch Beschuss mit Argon-Ionen zuvor gereinigt
wurde, anhand der Lage der Fermikante und der Ag 3d5/2 Emission kalibriert.
10.2.2. In situ Tempern der SnO2/Pt Grenzfla¨che
Zur Untersuchung der Vera¨nderungen an der SnO2/Pt Grenzfla¨che wurden zwei
Proben mit Pt Filmen verschiedener Dicke auf frisch abgeschiedenen SnO2 Substra-
ten hergestellt. Die Dicke der Pt-Schichten betrug hierbei ∼1,4 und ∼0,7 nm. Die
Parameter fu¨r die Herstellung der SnO2 und Pt Schichten entsprachen denen des
Grenzfla¨chenexperiments. Wie das Grenzfla¨chenexperiment wurde auch diese Un-
tersuchung im DAISY-MAT durchgefu¨hrt. Das Tempern der Proben erfolgte jeweils
in der Depositionkammer bei einer Probentemperatur von 400℃ fu¨r 30min. Fu¨r die
Oxidation der Probe wurde ein Sauerstoffdruck von 0,5Pa verwendet, wa¨hrend der
Reduktionsschritt im Basisdruck der Depositionskammer von ∼10−5 Pa erfolgte.
Zwischen jedem Pra¨parationsschritt wurden UP- und XP-Photoelektronenspektren
aufgenommen, wobei die Proben nach dem Tempern jeweils zuna¨chst auf nahezu
Raumtemperatur abku¨hlten.
10.2.3. Elektrische Messungen
Fu¨r die elektrischen Messungen wurde SnO2 auf einem einkristallinen MgO Sub-
strat mit (100) Orientierung mit Magnetron-Kathodenzersta¨ubung wie bereits oben
beschrieben mit Standard-Parametern abgeschieden. Die Bestimmung der Schicht-
dicke geschah mit optischer Interferometrie. Anschließend wurden ∼50 nm dicke Pt
Kontakte unter Verwendung einer Schattenmaske (van-der-Pauw-Geometrie) mit-
tels DC-Magnetron-Kathodenzersta¨ubung in einem Sputter-Coater auf der SnO2
Schicht aufgebracht.
Die elektrischen Untersuchungen wurden im selben Messaufbau an der North-
western University in Evanston (USA) durchgefu¨hrt wie die elektrischen Relaxa-
tionmessungen an den SnO2 und SnO2:Sb Schichten (apparative Details s. Ab-
schnitt 6.6). Die SnO2 Probe mit Pt Kontakten wurde in reiner Ar Atmospha¨re
(Sauerstoffpartialdruck 0,6Pa) mit einer Rate von 1,5 K/min aufgeheizt. Haltezeiten
von 1,5 h wurden bei verschiedenen Temperaturen (alle 100℃) verwendet, um ein
mo¨glichst homogenes Aufheizen von Probe und Probentra¨ger sicher zu stellen. Die
Variation des Sauerstoffpartialdrucks zwischen 0,6 und 2·104 Pa erfolgte bei einer
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konstanten Temperatur von ∼400℃ durch die Verwendung verschiedener Ar/O2
Gasmischungen. Zur Messung des Sauerstoffpartialdrucks in der Messzelle wurde
ein potentiometrischer Sauerstoff-Sensor (Zirkonia-Zelle) eingesetzt.
10.2.4. Hochdruck-PES an der SnO2/Pt Grenzfla¨che
Die SnO2/Pt Probe fu¨r das Hochdruck-PES Experiment wurde im DAISY-MAT
analog wie die Probe fu¨r das in situ Temper-Experiment in der Depositionskammer
hergestellt. Die Schichtdicke des Pt auf der SnO2 Schicht betrug hier ∼1,5 nm. Als
Substrat wurde einkristallines Si mit einer SiO2 Pufferschicht auf der Oberfla¨che
verwendet, um das Heizen der Probe mit Hilfe eines Lasers zu ermo¨glichen. Die
SiO2 Pufferschicht schu¨tzte das SnO2 dabei vor einer eventuellen Reduktion durch
das Si.
Die eigentlichen Hochdruck-PES Messungen wurden am ISISS-Strahlrohr des Fritz-
Haber-Instituts am Elektronenspeicherring BESSY II in Berlin vorgenommen (ap-
parative Details s. Abschnitt 6.3). Die Oxidation der SnO2/Pt Grenzfla¨che er-
folgte durch die Verwendung verschiedener O2 Dru¨cke, die u¨ber ein Feindosier-
ventil eingestellt wurden. Der maximal verwendete Sauerstoffdruck betrug hierbei
∼10Pa. Als reduzierende Bedingungen wirkte der Basisdruck der Messkammer
von ∼10−5 Pa. Als Probentemperatur wa¨hrend der Messungen wurden 100 und
anschließend 150℃ verwendet.
Die Kalibrierung der Bindungsenergie-Skala wurde mit Hilfe der Position der Pt
4f7/2 Emission des metallischen Pt und der davon unabha¨ngigen relativen Lagen
der in erster bzw. zweiten Beugungsordnung des Gittermonochromators des Syn-
chrotronlichts angeregten Sn 3d5/2 Emission vorgenommen.
10.3. Ausbildung der Grenzfla¨che
Die Photoelektronenspektroskopie ist eine Standardmethode zur Untersuchung der
elektronischen und chemischen Eigenschaften von Halbleiter/Metall Kontakten
[141, 304]. Zur Untersuchung der Vorga¨nge wa¨hrend der Ausbildung der SnO2/Pt
Grenzfla¨che wurde zuna¨chst eine ∼400 nm dicke undotierte SnO2 Schicht mittels
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung auf Quarz-Glas hergestellt. Anschließend wurde
Pt sukzessive bei Raumtemperatur mit Hilfe von Magnetron-Kathodenzersta¨ubung
u¨ber Gleichstrom-Anregung auf der SnO2 Schicht abgeschieden. Zwischen jedem
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Abbildung 10.1: U¨bersichts-
spektren der reinen SnO2
Schicht im Verlauf der schritt-
weisen Ausbildung der SnO2/Pt
Grenzfla¨che. Die Zeiten geben
die Gesamtdepositionsdauer des
Pt an. Nach 128 s Depositions-
dauer (∼3,8 nm Schichtdicke)
sind keine Substratemissionen
mehr zu beobachten. Das obers-
te Spektrum zeigt einen ∼32 nm
dicken, geschlossenen Pt Film
auf dem SnO2 Substrat. Zur
Anregung wurde monochro-
matische Al-Kα-Strahlung
verwendet.
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Pra¨parationsschritt wurden Photoelektronenspektren der Probe aufgenommen. So-
wohl Pra¨paration als auch Charakterisierung erfolgten im Integrierten System
DAISY-MAT, so dass die Probe wa¨hrend des gesamten (in situ) Grenzfla¨chen-
experiments unter UHV Bedingungen gehalten wurde.
Abbildung 10.1 zeigt die U¨bersichtsspektren der unbedeckten SnO2 Schicht direkt
nach der Herstellung, sowie wa¨hrend der schrittweisen Deposition von Pt. Fu¨r
die SnO2 Schicht sind neben Emissionen von Sauerstoff und Zinn keine weiteren
Beitra¨ge vorhanden. Kontaminationen wie z.B. Kohlenstoff werden nicht beobach-
tet. Im Verlauf der sukzessiven Abscheidung von Pt sind zusa¨tzlich Emissionen
des Pt zu erkennen. Diese steigen mit zunehmender Depositionszeit des Pt an,
wa¨hrend die Substrat-Emissionen abgeschwa¨cht werden. Nach 128 s Depositions-
zeit sind keine Emissionen des SnO2 Substrats mehr zu beobachten. Auch nach
der Abscheidung von Pt werden keine Kontaminationen in den U¨bersichtsspektren
entdeckt. Ein Beitrag von Kontaminationen wie z.B. Kohlenwasserstoffen zu den
chemischen und elektronischen Vorga¨ngen wa¨hrend der Ausbildung der SnO2/Pt
Grenzfla¨che kann somit ausgeschlossen werden.
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Abbildung 10.2: Schichtdicke des
kathodenzersta¨ubten Pt Films in
Abha¨ngigkeit der Depositionsdauer
auf SnO2. Die Schichtdicke wurde aus
der Abschwa¨chung der Intensita¨t der
Sn 3d Emissionen des SnO2 Substrats
wa¨hrend des Aufwachsens des Pt
unter der Annahme einer exponen-
tiellen Da¨mpfung (Lagenwachstum)
berechnet. Die Depositionsrate betra¨gt
∼1,8 nm/min.
In Abbildung 10.2 ist die Pt Schichtdicke in Abha¨ngigkeit der Depositionszeit auf-
getragen. Die Schichtdicke wurde aus der Abschwa¨chung der Sn 3d Emissionen
unter Annahme von Lagen-Wachstum (exponentielle Abschwa¨chung der Substrat-
Emissionen mit steigender Schichtdicke) und einer mittleren freien Wegla¨nge von
0,8 nm entsprechend der kinetischen Energie der Photoelektronen berechnet [305].
Die Datenpunkte lassen sich gut durch eine Gerade beschreiben, was die Annahme
von lagenfo¨rmigem Wachstum von Pt auf SnO2 rechtfertigt. Mit den gewa¨hlten
Parametern ergibt sich eine Depositionsrate des Pt auf SnO2 von ∼1,8 nm/min.
Die Detailspektren der Sn 3d und O 1s Rumpfniveau-, sowie der Valenzbandemis-
sionen der mit reinem Ar als Prozessgas hergestellten SnO2 Schicht stimmen mit de-
nen anderer reduzierter SnO2 Proben u¨berein (s. Abbildung 10.3). Die fu¨r reduzier-
tes SnO2 typischen Defektzusta¨nde, die formal als Sn
2+ Zusta¨nde an der Oberfla¨che
vorliegen, sind im XP-Valenzbandspektrum der unbedeckten Probe als Ausla¨ufer in
die Bandlu¨cke zu erkennen (vgl. Abbildung 7.8). Das mit He-I-Anregungsstrahlung
gemessene Valenzbandspektrum stimmt ebenfalls mit denen anderer reduzierter
SnO2 Schichten u¨berein (Spektren nicht gezeigt). Aufgrund der zu geringen Ober-
fla¨chenempfindlichkeit der XPS ist eine Trennung der Sn4+ und Sn2+ Komponenten
in den Sn 3d Emissionen jedoch nicht mo¨glich. Das Valenzbandmaximum der SnO2
Schicht wurde, wie bereits bei den Ergebnissen der Untersuchungen an verschie-
denen SnO2 Schichten erkla¨rt, durch lineare Extrapolation der rechten Flanke vor
dem Hauptmaximum auf den Untergrund bestimmt (vgl. Abbildung 7.8). Fu¨r die
hergestellte SnO2 Substratschicht liegt das Valenzbandmaximum bezogen auf das
Ferminiveau bei EF-EVBM=3,4±0,05 eV. Unter Beru¨cksichtigung der fundamenta-
len Bandlu¨cke von SnO2 von Eg=3,54 eV [202] bedeutet dies, dass das Ferminiveau
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Abbildung 10.3.: Mit hoher Auflo¨sung gemessene Spektren der O 1s, Sn 3d5/2
und Pt 4f Emissionen, sowie den Emissionen im Valenzbandbereich von SnO2,
wa¨hrend der Ausbildung der SnO2/Pt Grenzfla¨che. Der Einschub zeigt das Sn
3d5/2 Spektrum nach 32 s Gesamtdepositionsdauer inklusive mathematischer
Anpassung mit zwei Komponenten. Alle Spektren wurden mit monochroma-
tischer Al-Kα-Strahlung angeregt.
dieser Probe ∼0,1 eV unterhalb des Leitungsbandminimums liegt. Dieser Wert ist
vergleichbar mit denen von unter gleichen Bedingungen hergestellten undotierten
SnO2 Schichten (vgl. Abbildung 7.13).
Mit zunehmender Bedeckung des SnO2 durch Pt wird die Intensita¨t der Substrat-
emissionen in Abha¨ngigkeit der mittleren freien Wegla¨nge der Photoelektronen
abgeschwa¨cht, begleitet von einer entsprechenden Zunahme der Intensita¨t der Pt
Emissionen. Fu¨r die Linienform und die Halbwertsbreite der O 1s Emission wer-
den keine signifikanten A¨nderungen festgestellt. Im Gegensatz hierzu tritt fu¨r das
Sn 3d5/2 Rumpfniveau wa¨hrend der Pt Abscheidung eine zusa¨tzliche Komponente
bei niedrigerer Bindungsenergie bezogen auf das Hauptmaximum auf. Wie bereits
erwa¨hnt, setzt sich die Hauptkomponente der Sn 3d Emission aus Beitra¨gen von
Sn4+ und Sn2+ Zusta¨nden zusammen. Zur Bestimmung der chemischen Verschie-
bung der zusa¨tzlichen Komponente wurde eine mathematische Anpassung der Sn
3d5/2 Emissionen mit zwei Voigt-Profilen [220] vorgenommen (s. Einschub in Ab-
bildung 10.3). Der Untergrund wurde dabei mit einer Shirley-Funktion korrigiert
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[219]. Die Bindungsenergie der zusa¨tzlichen Komponente betra¨gt 485 eV, was me-
tallischem Sn entspricht [147]. Das SnO2 Substrat wird also an der Grenzfla¨che
im Verlauf der Pt Deposition reduziert. Ein a¨hnliches Verhalten wurde auch von
Hanysˇ et al. wa¨hrend der Abscheidung von Rh auf SnO2 berichtet [47]. Die Re-
duktion wa¨hrend der Beschichtung mit Pt wurde auch fu¨r andere Oxidmateria-
lien festgestellt [158, 306]. Als Ursache fu¨r die Reduktion des Substrats wird die
Freisetzung der Kondensationsenthalpie des Pt auf SnO2 verantwortlich gemacht
[158, 300, 307]. Hierbei sei angemerkt, dass die Kondensationsenthalpie des Pt
selbst bei Verwendung der Magnetron-Kathodenzersta¨ubung deutlich gro¨ßer ist
als die kinetische Energie von Pt Teilchen wa¨hrend der Abscheidung.
Nach dem letzten Abscheidungsschritt mit einer Gesamt-Depositionsdauer von
17,5min liegt ein dichter, geschlossener Pt Film mit einer Dicke von ∼32 nm
vor. Die Pt 4f Emissionen zeigen eine fu¨r Metalle typische asymmetrische Li-
nienform. Die Bindungsenergie des Pt 4f7/2 Niveaus liegt bei 71,0±0,05 eV, was
dem Wert aus der Literatur fu¨r metallisches Pt entspricht [147]. Daru¨ber hinaus
stimmt die Lage der Fermikante des Pt mit dem unabha¨ngig kalibrierten Nullpunkt
der Bindungsenergie-Skala u¨berein. Fu¨r eine ausreichend hohe Bedeckung mit Pt
(t&8 s) wird keine Verschiebung der Pt 4f7/2 Emissionen beobachtet. Die konstan-
te Lage der Pt Emissionen bedeutet, dass Bindungsenergie-Verschiebungen durch
Ro¨ntgen-induzierte Photospannungen, wie sie in solchen Grenzfla¨chenexperimenten
auftreten ko¨nnen [158, 308–311], im vorliegenden Fall nicht beru¨cksichtigt werden
mu¨ssen. Lediglich fu¨r sehr niedrige Bedeckungen liegen die Bindungsenergien der
Pt 4f7/2 Emissionen bei ho¨heren Werten. Aufgrund der sehr geringen Bedeckung
des SnO2 im Sub-Monolagen-Bereich fu¨r sehr kurze Pt Depositionszeiten wird die
elektronische Struktur des Pt durch den sog. Cluster-Gro¨ßeneffekt beeinflusst [312].
Ein weiterer mo¨glicher Beitrag zu den ho¨heren Pt-Bindungsenergien ko¨nnte hier
außerdem eine unvollsta¨ndige Kompensation des Kontaktpotentials darstellen.
Die Entwicklung der Rumpfniveau-Bindungsenergien im Verlauf der Pt Abschei-
dung (Sn 4d Spektren nicht gezeigt) ist in Abbildung 10.4 dargestellt. Die Bindungs-
energie-Absta¨nde zwischen Rumpfniveau-Emissionen und Valenzbandmaximum fu¨r
das unbedeckte SnO2 Substrat wurden hierbei zur besseren Anschaulichkeit abge-
zogen. Aufgrund der konstanten Bindungsenergie-Differenz zwischen den Rumpfni-
veaus und dem Valenzbandmaximum eines Halbleiters [155–157], gibt die gewa¨hl-
te Darstellung somit den aus den Rumpfniveau-Emissionen abgeleiteten Verlauf
des Ferminiveaus bezogen auf das Valenzbandmaximum wieder (zur Methodik der
Grenzfla¨chen-Analyse mittels PES s. Abschnitt 5.2.7). Alle Rumpfniveau-Emissio-
194 10. SnO2/Pt Grenzfla¨che
Abbildung 10.4: Ferminiveau-Position
bezogen auf das Valenzbandmaximum
von SnO2 wa¨hrend der Deposition von
Pt. Die Ferminiveau-Positionen wurden
aus verschiedenen Rumpfniveauemissio-
nen des Substrats abgeleitet (Erkla¨rung
im Text). Die Position des Leitungsband-
minimum ELBM ist unter Beru¨cksich-
tigung einer fundamentalen Bandlu¨cke
des SnO2 von 3,54 eV [202] eingezeich-
net. Der Abstand zwischen Fermienergie
und Leitungsbandminimum entspricht
der Schottky-Barrierenho¨he ΦB.
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nen zeigen eine nahezu parallele Verschiebung zu niedrigeren Werten, so dass eine
starke Grenzfla¨chenreaktion (z.B. Interdiffusion) ausgeschlossen werden kann. Die
Abweichungen fu¨r kurze Depositionszeiten ko¨nnen dadurch erkla¨rt werden, dass
fu¨r solch niedrige Bedeckung mit Pt die elektronische Struktur an der Grenzfla¨che
noch nicht vollsta¨ndig ausgebildet ist (vgl. hierzu auch die Lage und Form der Pt
4f Emissionen in Abbildung 10.3).
Nach einer Depositionsdauer von 32 s, die einer Pt Schichtdicke von ∼1 nm ent-
spricht, sind keine weiteren Verschiebungen der Bindungsenergien der Substrat-
Emissionen zu beobachten. Die Position des SnO2 Valenzbandmaximum an der
Grenzfla¨che betra¨gt hier 3,18±0,1 eV verglichen mit 3,4±0,1 eV fu¨r die unbedeck-
te Substrat-Schicht. Unter Beru¨cksichtigung einer fundamentalen Bandlu¨cke von
SnO2 von 3,54 eV [202] ergibt sich daraus eine Schottky-Barrierenho¨he von
ΦB=0,36±0,1 eV. Solch eine geringe Barrierenho¨he ha¨tte keine ausgepra¨gten gleich-
richtenden elektrischen Eigenschaften des SnO2/Pt Kontakts zur Folge.
10.4. In situ Tempern der Grenzfla¨che
Zur Untersuchung der Eigenschaften des Schottky-Kontakts nach Tempern in oxi-
dierenden bzw. reduzierenden Bedingungen wurde ein ∼1,4 nm dicker Pt Film auf
einer sauberen SnO2 Oberfla¨che abgeschieden. Das Tempern der Probe wurde in
0,5Pa O2 (Oxidation) und im UHV (Reduktion) in der Depositionskammer Oxid II
des DAISY-MAT durchgefu¨hrt. Nach jedem Pra¨parationsschritt wurden XP- und
UP-Spektren aufgenommen. Anhand der U¨bersichtsspektren (nicht gezeigt) kann
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Abbildung 10.5.: Mit hoher Auflo¨sung gemessene Spektren der O 1s, Sn 3d5/2
und Pt 4f Emissionen, sowie des Valenzbandbereichs der SnO2 Substratschicht
vor (a) und nach (b) Abscheidung einer ∼1,4 nm dicken Pt Schicht, sowie nach
anschließendem Tempern des SnO2/Pt Kontakts in 0,5Pa O2 bei 400℃ fu¨r
30min (c) und in UHV (10−6 Pa Basisdruck) bei 400℃ fu¨r 30min (d). Die
Lage der Fermienergie wird durch die gestrichelte Linie angezeigt. Zur Anregung
wurde monochromatische Al-Kα Strahlung verwendet.
eine Kontamination der Probe wa¨hrend des gesamten Experiments ausgeschlossen
werden.
Die Photoelektronenspektren der sauberen, unbedeckten SnO2 Oberfla¨che (s. Ab-
bildung 10.5) stimmen gut mit denen des Grenzfla¨chenexperiments (s. Abbildung
10.3) und anderer reduzierter SnO2 Schichten (s. Abbildung 7.8) u¨berein. Das
Valenzbandmaximum dieser SnO2 Schicht liegt bei EF-EVBM=3,5±0,1 eV. Nach
der Abscheidung des 1,4 nm dicken Pt Films ist eine starke Abschwa¨chung der
Rumpfniveauemissionen des Substrats, begleitet mit einer Verschiebung um 0,4 eV
zu kleineren Bindungsenergien, zu beobachten. Die Schottky-Barriere betra¨gt in
diesem Fall somit ΦB=0,4 eV, was in guter U¨bereinstimmung mit dem fu¨r das
Grenzfla¨chenexperiment bestimmten Wert ist. Die Bindungsenergie der Pt 4f7/2
Emission liegt wie beim Grenzfla¨chenexperiment bei 71,0±0,05 eV. Daru¨ber hin-
aus stimmt die Fermikante des Pt mit dem unabha¨ngig kalibrierten Nullpunkt
der Bindungsenergie-Skala u¨berein. Wie zuvor tritt auch hier eine metallische Sn
Komponente in der Sn 3d5/2 Emission nach der Abscheidung des Pt auf.
Nach dem ersten Temper-Schritt in 0,5Pa O2 bei 400℃ fu¨r 30min hat sich die
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Abbildung 10.6.: AFM Aufnahmen der Oberfla¨che einer SnO2 Substrat-
schicht, nach Abscheidung eines ∼1,4 nm dicken Pt Films und nach Heizen der
SnO2/Pt Probe bei 150℃ bzw. 400℃.
Intensita¨t der Substratemissionen deutlich erho¨ht. Gleichzeitig ist ein Abfall der
Intensita¨t der Pt Emissionen zu erkennen. Dieses Verhalten kann auf eine Insel-
bildung des Pt zuru¨ckgefu¨hrt werden, was eine inhomogene Bedeckung des SnO2
Substrats zur Folge hat. Ein analoges Verhalten wurde fu¨r du¨nne Pt Filme auf
SrTiO3 beobachtet [158]. Die Inselbildung des Pt bei erho¨hten Temperaturen ist
auch in den elektrischen Messungen sichtbar (s. Abbildung 10.12).
AFM Aufnahmen der SnO2/Pt Oberfla¨che besta¨tigen eine deutliche A¨nderung der
Morphologie (s. Abbildung 10.6). Die Deposition einer ∼1,4 nm du¨nnen Pt Schicht
fu¨hrt zu einer deutlichen Reduktion der mittleren quadratischen Rauhigkeit von
∼1 nm des ohnehin schon glatten SnO2 Substrats auf ∼0,3 nm. Heizen bei 150℃
bewirkt bereits eine sichtbare A¨nderung der Oberfla¨chenmorphologie der SnO2/Pt
Probe mit einer Zunahme der Rauhigkeit auf ∼0,6 nm. Fu¨r die wa¨hrend des in
situ Temper-Experiments verwendete Temperatur von 400℃ ist eine deutliche In-
selbildung des Pt zu erkennen. Die mittlere quadratische Rauhigkeit betra¨gt hier
∼2,4 nm.
Nach dem Tempern in Sauerstoffatmospha¨re ist die metallische Komponente in
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Abbildung 10.7: Pt 4f Spektren der
SnO2/Pt Probe mit ∼0,7 nm dickem Pt
Film direkt nach der Abscheidung des
Pt, nach anschließendem Tempern bei
400℃ in 0,5Pa O2 fu¨r 30min, sowie
in 2Pa O2 bei gleicher Temperatur fu¨r
40min. Die gestrichelte Linie zeigt die
Bindungsenergie der 4f7/2 Emission von
metallischem Pt an.
der Sn 3d5/2 Linie verschwunden (s. Abbildung 10.5). Das metallische Sn wird also
wa¨hrend des Temperns in Sauerstoff oxidiert. A¨hnliche A¨nderungen wurden auch
fu¨r die SnO2/Rh Grenzfla¨che beobachtet [47]. Zusa¨tzlich sind die Pt 4f Emissionen
nun asymmetrischer, mit einer erho¨hten Intensita¨t auf der Seite gro¨ßerer Bindungs-
energien gegenu¨ber den Hauptmaxima. Die Bindungsenergie der 4f7/2 Emission hat
sich geringfu¨gig zu ho¨heren Werten verschoben. Dies kann durch chemisorbierten
Sauerstoff oder durch eine partielle Oxidation der Pt Inseln hervorgerufen wer-
den.
In Abbildung 10.7 sind zum Vergleich die Pt 4f Emissionen einer SnO2/Pt Probe
mit nur ∼0,7 nm dicker Pt Schicht gezeigt. Wie bei der Probe mit der dickeren
Pt Schicht, liegt auch hier direkt nach der Abscheidung rein metallisches Pt vor.
Tempern der Probe in Sauerstoffatmospha¨re fu¨hrt zu einer deutlichen Oxidati-
on des Pt. Die Pt 4f Emissionen dieser Probe unterscheiden sich nun drastisch
von denen der Probe mit dem dickeren Pt Film (vgl. Abbildung 10.5). Eine ent-
sprechend starke Oxidation durch Tempern in Sauerstoffatmospha¨re wurde auch
fu¨r kleine Pt Partikel berichtet [313]. Fu¨r ausreichend große Partikel, wie sie ver-
mutlich beim Tempern einer dickeren Pt Schicht entstehen, ist die Bildung von
Platinoxid deutlich erschwert. Dieser Vergleich zeigt, dass eine Oxidation von Pt
in Photoemissionsspektren deutlich erkennbar ist und fu¨r die ∼1,4 nm dicke Pt
Schicht auch nach Tempern in Sauerstoff nicht auftritt. Daru¨ber hinaus liegt die
Bindungsenergie der Pt 4f7/2 Emission fu¨r die dickere Pt Schicht nach wie vor im
Bereich des Literaturwerts fu¨r metallisches Pt von 71,0 eV [147].
Die Rumpfniveauemissionen des SnO2 Substrats verschieben wa¨hrend des Tem-
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perschritts in O2 um 0,5 eV zu kleineren Bindungsenergien, wa¨hrend die des Pt
unvera¨ndert bleibt. Die Schottky-Barrierenho¨he wird somit von ΦB≈0,4 eV nach
der Pt Abscheidung auf ΦB≈0,9 eV nach Tempern in O2 erho¨ht.
Nach dem anschließenden Tempern der Probe im UHV (reduzierende Bedingungen)
bei 400℃ fu¨r 30min verschiebt die Bindungsenergie der Rumpfniveauemissionen
des Substrats um 0,6 eV zu ho¨heren Werten, was eine Verringerung der Barrieren-
ho¨he fu¨r Elektronen auf ΦB=0,3 eV bedeutet. Gleichzeitig ist eine fortschreitende
Inselbildung des Pt zu beobachten, was sich in einer weiteren Erho¨hung der Sub-
stratemissionen a¨ußert. Die Sn 3d5/2 Emissionslinie zeigt nur eine Komponente.
Die Bildung von metallischem Sn wird nach dem Tempern unter reduzierenden
Bedingungen also nicht festgestellt. Mo¨glicherweise ist dies jedoch auch in der zu-
nehmenden Dicke der Pt Inseln begru¨ndet. Die Bildung von metallischem Sn an der
SnO2/Pt Grenzfla¨che kann somit mo¨glicherweise auch aufgrund der geringen mitt-
leren freien Wegla¨nge der Photoelektronen nicht beobachtet werden. Wie aus den
Messungen unter Verwendung der Hochdruck-PES an der SnO2/Pt Grenzfla¨che
deutlich wird (s. Abschnitt 10.6), ist dies hier wahrscheinlich der Fall.
Abbildung 10.8 zeigt die UP-Spektren, aufgenommen mit He-I-Strahlung, fu¨r die
verschiedenen Schritte des Temper-Experiments. Die Form des UP-Spektrums der
unbeschichteten SnO2 Oberfla¨che stimmt gut mit der Literatur u¨berein, mit den
fu¨r eine reduzierte Oberfla¨che typischen Ausla¨ufern in die Bandlu¨cke [33, 90]. Nach
der Abscheidung des 1,4 nm dicken Pt-Films ist die deutliche Ausbildung einer
Fermikante zu beobachten. Die leichte Oxidation und Inselbildung des Pt ist auch
in der A¨nderung der UP-Spektren sichtbar.
Aus der Bindungsenergie der Sekunda¨relektronenkante (SEK) ergibt sich eine Aus-
trittsarbeit der reinen SnO2 Oberfla¨che von φ(SnO2)=4,4±0,1 eV. Nach der Ab-
scheidung des Pt wird die Position der SEK durch die Austrittsarbeit des Pt be-
stimmt. Diese betra¨gt direkt nach der Deposition φ(Pt)=5,6±0,1 eV. Tempern in
O2 fu¨hrt zu einer Erho¨hung der Austrittsarbeit des Pt zu φ(Pt)=6,2±0,1 eV. An-
schließendes Tempern in UHV verringert die Austrittsarbeit des Pt wieder auf
φ(Pt)=5,6±0,1 eV. Die gleiche Erho¨hung der Austrittsarbeit um ∼0,5 eV wurde
nach der Chemisorption von Sauerstoff auf einer sauberen Pt Oberfla¨che mittels
Photoemissions-Elektronenmikroskopie (PEEM) beobachtet [314]. Die A¨nderungen
der Austrittsarbeit des Pt ko¨nnen daher auf die Chemisorption bzw. Desorption
von Sauerstoff auf der Pt Oberfla¨che zuru¨ckgefu¨hrt werden.
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Abbildung 10.8: Mit He-I-
Strahlung angeregte UP-Spektren an
der Sekunda¨relektronenkante (SEK)
und im Valenzbandbereich (VB) des
reinen SnO2 Substratfilms (a) und
nach Abscheidung einer ∼1,4 nm
dicken Pt Schicht (b), nach Tempern
des SnO2/Pt Kontakts in 0,5Pa O2
bei 400℃ fu¨r 30min (c) und in UHV
(10−6 Pa Basisdruck) bei 400℃ fu¨r
30min (d). Die Bindungsenergie
Null entspricht der Fermienergie EF.
10.5. Elektrische Eigenschaften des SnO2/Pt Kontakts
Mit Hilfe von XPS und UPS Untersuchungen werden zwei verschiedene Barrie-
renho¨hen an der SnO2/Pt Grenzfla¨che gefunden. Fu¨r die reduzierte Grenzfla¨che
betra¨gt diese ∼0,4 eV, wa¨hrend im oxidierten Zustand eine Barriere von ∼0,9 eV
vorliegt.
Eine Barriere an der Oxid/Metall-Grenzfla¨che sollte zu einer gleichrichtenden
Strom-Spannungs-Charakteristik fu¨hren. Im einfachsten Modell, unter der Annah-
me reiner thermischer Emission von Ladungstra¨gern u¨ber die Barriere, kann die
Stromdichte-Spannungs-Kennlinie (j-U-Kennlinie) einer solchen Schottky-Diode
wie folgt beschrieben werden:
j = j0
{
exp
(
qU
kT
)
− 1
}
(10.1)
Hierbei steht q fu¨r die Elementarladung, k ist die Boltzmann-Konstante und T
die Temperatur. Die Sperr-Sa¨ttigungs-Stromdichte j0 wird im Falle thermischer
Emission u¨ber die Barriere angegeben durch:
j0 = A
∗T2exp
(
−ΦB
kT
)
(10.2)
mit A∗ als effektiver Richardson-Konstante [32].
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Abbildung 10.9:
Berechnete Stromdichte-Span-
nungs-Kennlinien fu¨r entgegen-
gesetzt geschaltete SnO2/Pt
Dioden (engl. back-to-back di-
ode configuration) unter der
Annahme reiner thermischer
Emission u¨ber die Barriere
fu¨r ΦB=0,4 eV (gestrichelte
Linien) und ΦB=0,9 eV (durch-
gezogene Linien) und eines
Serienwiderstands von 1Ω/cm2.
Die eingeschobenen Graphen
zeigen die Kennlinien in linearer
Auftragung. Das Ersatzschaltbild
des Stromkreises ist im rechten
unteren Bildabschnitt gezeigt.
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Die Messung der Strom-Spannungs-Charakteristik eines Halbleiters mit Metallkon-
takten wird gewo¨hnlich in der 2-Punkt-Elektroden-Anordnung durchgefu¨hrt. In
diesem Fall erfolgt der Stromtransport durch eine Metall/Halbleiter- und Halblei-
ter/Metall-Grenzfla¨che. Im vorliegenden Fall sind dies die Grenzfla¨chen Pt/SnO2
und SnO2/Pt. Fu¨r ausreichend große Barrierenho¨hen fu¨hrt diese gegeneinander
geschaltete Anordnung zweier Schottky-Dioden zu einer S-fo¨rmigen Stromdichte-
Spannungs-Kennlinie, da immer einer der Schottky-Kontakte in Sperrrichtung po-
larisiert ist und somit den elektrischen Stromtransport blockiert. Kommerzielle
Gassensoren werden ebenfalls typischerweise in der 2-Punkt-Kontakt-Anordnung
betrieben [6, 41].
Abbildung 10.9 zeigt die Stromdichte-Spannungs-Kennlinien fu¨r zwei gegeneinan-
der geschaltete Schottky-Dioden (engl. back-to-back diode configuration) fu¨r ver-
schiedene Barrierenho¨hen. Die gezeigten Kennlinien wurden mit Hilfe des Pro-
gramms SCAPS (solar cell capacitance simulation program) berechnet. Im De-
tail ist dieses Programm in [315–317] und darin enthaltenen Referenzen beschrie-
ben. Das Programm berechnet die Bandanpassung von Halbleiter/Halbleiter- bzw.
Halbleiter/Metall-Grenzfla¨chen unter Angleichung der Vakuum-Niveaus der Mate-
rialien (Anderson-Modell). Zur Beru¨cksichtigung des Grenzfla¨chendipols, der in der
Regel an realen Halbleiter/Metall-Grenzfla¨chen vorhanden ist, mussten die Aus-
trittsarbeiten der Materialien daher so gewa¨hlt werden, dass die Barrierenho¨hen
an der Grenzfla¨che entsprechend 0,4 bzw. 0,9 eV betrugen. Die Kennlinien wur-
den unter der Annahme reiner thermischer Emission von Ladungstra¨gern u¨ber die
Barriere und eines Serienwiderstands von 1Ωcm2 berechnet.
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Abbildung 10.10: Verlauf des
spezifischen Widerstands (4-
Punkt-Messung) und des 2-Punkt-
Widerstands der Pt/SnO2/Pt
Kontaktabfolge bei einer Tempera-
tur von 400℃ nach Variation des
Sauerstoffdrucks pO2. Zur besseren
U¨bersichtlichkeit ist im oberen
Graph nur jeder 50. Datenpunkt
mit einem Symbol versehen.
Fu¨r eine Barrierenho¨he von ΦB=0,9 eV, wie sie an der oxidierten SnO2/Pt Grenz-
fla¨che vorliegt, wird ein deutlich sperrendes Verhalten beobachtet. Demgegenu¨ber
wird fu¨r die niedrigere Barrierenho¨he von ΦB=0,4 eV praktisch kein Einfluss festge-
stellt, die Kennlinie wird hier durch den Serienwiderstand dominiert und zeigt ein
im Wesentlichen ohmsches Verhalten. Fu¨r viele Anwendungen, wie z.B. oxidische
Gassensoren, bei denen ein guter Stromtransport beno¨tigt wird, sind solch niedrige
Barrieren erwu¨nscht.
Abbildung 10.10 zeigt den zeitlichen Verlauf des Widerstands (2-Punkt-Messung)
der SnO2 Probe mit Pt Kontakten und deren spezifische elektrische Leitfa¨higkeit
(4-Punkt-Messung) bei einer konstanten Temperatur von 405℃ und verschiedenen
Sauerstoffdru¨cken. Fu¨r beide Messgro¨ßen ist eine langsame schwache Zunahme mit
der Zeit zu beobachten. Dieser Effekt entspricht dem fu¨r SnO2 Gassensoren wohl-
bekannten Drift-Pha¨nomen (s. z.B. [52, 57]).
Sowohl 2-Punkt- als auch spezifischer Widerstand zeigen praktisch keinen Einfluss
des Sauerstoffdrucks. Die zeitliche A¨nderung beider Messgro¨ßen erfolgt nahezu par-
allel. Die simultane Messung des Seebeck-Koeffizienten (hier nicht gezeigt) deutet
darauf hin, dass die beobachtete leichte Zunahme von spezifischem und 2-Punkt-
Widerstand mit der Zeit im Wesentlichen auf eine A¨nderung der Ladungstra¨ger-
konzentration der SnO2 Schicht zuru¨ckzufu¨hren ist.
Die gemessenen Strom-Spannungs-Kennlinien der Pt/SnO2/Pt Kontaktabfolge bei
405℃ Probentemperatur bei verschiedenen Sauerstoffdru¨cken sind in Abbildung
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Abbildung 10.11: Verlauf der 2-
Punkt-Spannung in Abha¨ngigkeit der
Stromsta¨rke I der Pt/SnO2/Pt Kon-
taktabfolge bei Raumtemperatur in
0,6Pa O2 (Dreiecke), bei 245℃ in
0,6Pa O2 (Rauten), 405℃ in 0,6Pa O2
und bei 405℃ in 2·104 Pa O2 (Quadra-
te).
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10.11 dargestellt. Alle Kennlinien zeigen einen linearen Zusammenhang zwischen
der Stromsta¨rke I und der Spannung U. Dieses Verhalten ist typisch fu¨r einen ohm-
schen Kontakt. Selbst unter stark oxidierenden Bedingungen ist kein gleichrichten-
des Verhalten in der Kennlinie zu beobachten. Die unterschiedlichen Steigungen
der linearen Kennlinien spiegeln lediglich den sich a¨ndernden Widerstand der SnO2
Schicht wider. Dieser ist fu¨r die Probe bei Raumtemperatur am gro¨ßten. Mit zu-
nehmender Temperatur steigt die Ladungstra¨gerbeweglichkeit des SnO2 an (vgl.
Abbildung 8.2), was den sinkenden Widerstand der Probe bewirkt. Ein Einfluss
der Schottky-Barriere, der anhand der berechneten Kennlinien unter Verwendung
der mit PES bestimmten Barrierenho¨hen des SnO2/Pt Schottky-Kontakts (s. Ab-
bildung 10.9) zu erwarten wa¨re, wird nicht festgestellt. Auf diese Diskrepanz wird
in Abschnitt 10.7 eingegangen.
Inselbildung
Die in Abschnitt 10.4 beschriebene Inselbildung von Pt auf SnO2 wurde zusa¨tzlich
mittels elektrischer Leitfa¨higkeitsmessungen untersucht. Hierzu wurde eine SnO2
Schicht mit einem ∼1,5 nm du¨nnen homogenen Pt Film beschichtet. Die Messungen
erfolgten ebenfalls in der van-der-Pauw-Geometrie unter Verwendung des elektri-
schen Relaxations-Aufbaus. Abbildung 10.12 zeigt den zeitlichen Verlauf der elek-
trischen Leitfa¨higkeit der SnO2/Pt Probe wa¨hrend des Aufheizens in reiner Ar At-
mospha¨re (0,6Pa Sauerstoffpartialdruck). Fu¨r niedrige Temperaturen betra¨gt die
Leitfa¨higkeit der Probe mehr als 60 S/cm. Dieser Wert liegt weit u¨ber der Leitfa¨hig-
keit von undotiertem SnO2 von typischerweise maximal ∼0,5 S/cm. Die Leitfa¨higkeit
der Probe wird hier also im Wesentlichen durch den du¨nnen Pt Film bestimmt. Ab
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Abbildung 10.12: Vera¨nderung
der elektrischen Leitfa¨higkeit ei-
ner mit 1,5 nm Pt beschichteten
SnO2 Probe wa¨hrend Tempera-
turerho¨hung in reiner Ar Atmo-
spha¨re (∼0,6Pa O2). Der stei-
le Abfall der Leitfa¨higkeit wird
durch die ab ∼240℃ versta¨rkt
auftretende Inselbildung von Pt
auf SnO2 hervorgerufen.
einer Temperatur von ∼240℃ ist ein steiler Abfall der Leitfa¨higkeit zu beobach-
ten. Dieser wird auf die Inselbildung des Pt bei erho¨hter Temperatur zuru¨ckgefu¨hrt,
was zu einer unvollsta¨ndigen Bedeckung des SnO2 fu¨hrt. Diese Beobachtungen sind
konsistent mit den Ergebnissen der AFM Untersuchungen (s. Abbildung 10.6) so-
wie PES Messungen (s. Abbildung 10.5) an getemperten SnO2/Pt Proben. Die
Leitfa¨higkeit sinkt jedoch nicht auf den Wert unbeschichteter SnO2 Proben ab.
Dies deutet darauf hin, dass auch nach dem Heizen noch leitfa¨hige Pfade (Perko-
lation) in der Pt Schicht bestehen bleiben.
10.6. Hochdruck-Photoelektronenspektroskopie
Aufbauend auf den in situ Temper-Experimenten wurde eine Echtzeituntersuchung
der Vera¨nderungen an der SnO2/Pt Grenzfla¨che in Abha¨ngigkeit des Sauerstoff-
drucks mittels Hochdruck-PES am Elektronenspeicherring BESSY II in Berlin
durchgefu¨hrt.
Da die Probe wa¨hrend des Transports Luft ausgesetzt war, sind im U¨bersichts-
spektrum der unbehandelten SnO2/Pt Probe Kontaminationen in Form der C 1s
Emission zu beobachten (s. Abbildung 10.13). Heizen der Probe bei 100℃ in 10Pa
Sauerstoffatmospha¨re fu¨hrt zu einer Entfernung der Kohlenstoff-Kontaminationen,
was durch das Verschwinden der C 1s Emission im U¨bersichtsspektrum angezeigt
wird. Durch die Anregung von Photoelektronen des Sauerstoffs in der Gasphase
ist in den O 1s Emissionen ab einem Sauerstoffdruck von 10Pa eine zusa¨tzliche
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Abbildung 10.13.: U¨bersichtsspektren der SnO2 Probe mit ∼1,5 nm dicker Pt
Deckschicht bei Raumtemperatur und 10−5 Pa Restgasdruck direkt nach Ein-
schleusen in die Messzelle (a), bei 100℃ in 10Pa O2 (b) und bei 100℃ in
10−5 Pa Restgas-Atmospha¨re (c). Die Spektren wurden mit 750 eV Anregungs-
energie aufgenommen. Bei 10Pa O2 Druck werden auch O 1s Emissionen des
Gases angeregt (s. zusa¨tzliche Linie in Spektrum b)).
Komponente zu erkennen. Fu¨r niedrigere Sauerstoffdru¨cke wird diese Komponente
nicht beobachtet (s. auch Abbildung 10.15).
Im U¨bersichtsspektrum der SnO2/Pt Probe bei 100℃ unter UHV (Basisdruck der
Messkammer ∼10−5 Pa) taucht die C 1s Emissionslinie wieder auf. Dies ist mit
hoher Wahrscheinlichkeit durch eine Verunreinigung der Messkammer bedingt, die
ha¨ufig zur Untersuchung organischer Materialien eingesetzt wird. Bei niedrigen
Dru¨cken und nicht zu hohen Temperaturen ko¨nnen daher Kohlenwasserstoffe auf
der Probenoberfla¨che adsorbieren. Die leichte Verunreinigung wird jedoch nicht als
problematisch angesehen, da diese lediglich an der Oberfla¨che des Pt vorliegt. Die
Grenzfla¨chenpotentiale sind jedoch unabha¨ngig von der Oberfla¨che und werden
daher durch mo¨gliche Adsorbat-Kontaminationen nicht beeinflusst. Der effektive
Sauerstoffpartialdruck im Basisdruck der Kammer (Restgas) wird dadurch aber
extrem abgesenkt. Es sei noch angemerkt, dass wa¨hrend der Messungen eine maxi-
male Temperatur von 150℃ verwendet wurde, was deutlich unterhalb der Tempe-
ratur liegt, bei der eine ausgepra¨gte Inselbildung des ∼1,5 nm dicken Pt Films und
eine daraus resultierende mo¨glicherweise großfla¨chige unvollsta¨ndige Bedeckung des
SnO2 stattfindet (s. hierzu auch Abbildungen 10.6 und 10.12).
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10.6.1. Chemische Vera¨nderungen an der SnO2/Pt Grenzfla¨che
Ausgehend von oxidierenden Bedingungen in 10Pa O2 bei 100℃ wurde der Sau-
erstoffdruck in der Messkammer schrittweise auf UHV Bedingungen (10−5 Pa) er-
niedrigt und wa¨hrenddessen Photoelektronenspektren der SnO2/Pt Probe aufge-
nommen.
Abbildung 10.14 zeigt die Sn 3d5/2 Emissionslinien im Verlauf der Reduktion und
Oxidation der Grenzfla¨che bei 100 bzw. 150℃ (Reduktion bei 150℃ nicht ge-
zeigt). In der Ausgangssituation bei 10Pa O2 werden lediglich die beiden Oxid-
Komponenten des Sn beobachtet. Aufgrund der besseren Oberfla¨chenempfindlich-
keit der Hochdruck-PES mit Synchrotron-Strahlung als Anregungsquelle gegenu¨ber
der XPS (Al-Kα-Anregung) ist hier eine Trennung zwischen Sn4+ und Sn2+ mo¨glich,
was die Asymmetrie der Emissionslinie erkla¨rt. Die metallische Sn-Komponente,
die nach der Abscheidung des Pt generell vorhanden ist, tritt hier nicht mehr auf.
Das metallische Sn ist somit bereits bei 100℃ aufoxidiert worden. Jedoch ist die
SnO2/Pt Grenzfla¨che bei 100℃ nicht vollsta¨ndig oxidiert, was durch das zusa¨tzli-
che Auftreten von Sn2+ angezeigt wird.
Zur Reduktion der Grenzfla¨che wurde die Sauerstoffzufuhr unterbrochen, so dass
der Sauerstoffdruck entsprechend der Pumpleistung der Messkammer zuru¨ckgeht.
Daher ist hier keine eindeutige Zuordnung der Spektren zu Sauerstoffdru¨cken
mo¨glich. Die Vera¨nderungen an der Grenzfla¨che laufen jedoch praktisch instantan
mit der Drucka¨nderung ab (vgl. auch Abbildung 10.18). Wa¨hrend der Erniedri-
gung des Sauerstoffdrucks wird eine metallische Sn Komponente beobachtet, deren
Intensita¨t graduell zunimmt. Aufgrund der deutlich besseren Oberfla¨chenempfind-
lichkeit der verwendeten Synchrotron-PES gegenu¨ber der XPS ist die metallische
Sn Komponente hier deutlich sta¨rker ausgepra¨gt (vgl. hierzu Abbildung 10.5). Dies
ist ein deutlicher Hinweis darauf, dass das metallische Sn direkt an der SnO2/Pt
Grenzfla¨che gebildet wird.
Zur Oxidation der Grenzfla¨che wurde der Sauerstoffdruck schrittweise und definiert
erho¨ht. Hier kann jedem Spektrum ein entsprechender Sauerstoffdruck zugeord-
net werden. Es sei nochmals darauf hingewiesen, dass 10−5 Pa Restgasdruck auf-
grund des ausgepra¨gten Wasserstoffhintergrunds einem deutlich niedrigeren Sauer-
stoffpartialdruck entspricht (stark reduzierende Bedingungen). Nach Erho¨hung des
Sauerstoffdrucks (Oxidation, Abbildung 10.14) verschwindet die metallische Kom-
ponente wieder. Die SnO2/Pt Grenzfla¨che kann also bereits bei 100℃ reversibel
oxidiert und reduziert werden.
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Abbildung 10.14.: Sn 3d5/2 Emissionen wa¨hrend der Reduktion der SnO2/Pt
Probe bei 100℃, sowie der schrittweisen Oxidation bei 100 und 150℃. 10−5 Pa
entsprechen dem Restgasdruck, alle u¨brigen Dru¨cke (in Pa) dem jeweiligen Sau-
erstoffdruck in der Messkammer. Als Anregungsenergie wurden 750 eV verwen-
det. Die Aufnahme eines Spektrum dauerte ∼20 s. Das unterste Spektrum zeigt
jeweils die Anfangs-, das oberste die Endbedingung.
Das Oxidationsverhalten der Grenzfla¨che bei 100℃ weist deutliche Unterschiede
gegenu¨ber dem bei 150℃ auf. In der Ausgangssituation bei 10−5 Pa Restgasdruck
zeigen die Sn 3d5/2 Spektren fu¨r beide Temperaturen noch eine gute U¨bereinstim-
mung mit einer ausgepra¨gten metallischen Sn Komponente. Wa¨hrend der schritt-
weisen Erho¨hung des Sauerstoffdrucks findet jedoch die Oxidation der Grenzfla¨che
bei 150℃ deutlich fru¨her statt. Daru¨ber hinaus sind die Sn 3d5/2 Spektren der
oxidierten Grenzfla¨che bei 150℃ wesentlich symmetrischer als bei 100℃. Hier
liegt praktisch nur noch Sn4+ an der Grenzfla¨che vor, wa¨hrend bei 100℃ noch ein
deutlicher zusa¨tzlicher Beitrag von Sn2+ zu erkennen ist. Aufgrund der ho¨heren
Temperatur ist anscheinend eine sta¨rkere Oxidation der Grenzfla¨che mo¨glich. Die
Oxidation des Sn bzw. SnO2 an der SnO2/Pt Grenzfla¨che erfolgt bereits bei a¨ußerst
niedrigen Sauerstoffdru¨cken.
Die O 1s und Pt 4f Emissionen der SnO2/Pt Probe wa¨hrend des Oxidations-
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Abbildung 10.15.: Pt 4f und O 1s Emissionen der SnO2/Pt Probe bei 100℃
fu¨r verschiedene Sauerstoffdru¨cke. Der Sauerstoffdruck wurde schrittweise vom
Basisdruck der Messkammer (10−5 Pa) auf ∼10Pa O2 erho¨ht (vgl. Abbildung
10.18, rechts). Die zusa¨tzliche Komponente bei ho¨heren Bindungsenergien im O
1s Spektrum bei 10Pa Sauerstoffdruck geht auf Emissionen des O2 der Gasphase
zuru¨ck.
Experiments bei 100℃ sind in Abbildung 10.15 gezeigt. Die O 1s Emissionen
weisen zu jeder Zeit eine deutliche Asymmetrie auf. Fu¨r einen Sauerstoffdruck
von 10Pa werden zusa¨tzlich Emissionen der Gasphase beobachtet. Insgesamt ist
eine Zunahme der O 1s Intensita¨t mit steigendem Sauerstoffdruck zu beobachten.
Verla¨ssliche Aussagen u¨ber die chemischen bzw. elektronischen Vera¨nderungen an
der Grenzfla¨che sind jedoch anhand des O 1s Niveaus nicht mo¨glich, da mehrere
oxidische Komponenten und Adsorbate zur Linienform und Intensita¨t beitragen.
Fu¨r die Intensita¨t der Pt 4f Emission wird mit steigendem Sauerstoffdruck ein leich-
ter Ru¨ckgang beobachtet, der neben der Bildung von Sauerstoff-Adsorbaten auch
auf die zunehmende Ha¨ufigkeit von Sto¨ßen der Photoelektronen mit Gasatomen
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Abbildung 10.16: Pt 4f Emis-
sionen der SnO2/Pt Probe bei
100℃ unter ∼10−5 Pa Restgas-
druck (durchga¨ngige Linie) und un-
ter ∼10Pa O2 (gestrichelte Li-
nie), sowie die Differenz aus beiden
Spektren (Punkte). Die Intensita¨t
beider Spektren wurde auf die glei-
che Peak-Ho¨he normiert.
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bei steigendem Druck zuru¨ckzufu¨hren ist. Eine Inselbildung des Pt findet hier mit
großer Wahrscheinlich noch nicht statt. Die Linienform der Pt 4f Emission a¨ndert
sich wa¨hrend der Oxidation der Grenzfla¨che nur schwach. In den Differenzspektren
ist ein kleiner Beitrag einer weiteren Komponente bei ho¨heren Bindungsenergien
zu erkennen. Pt-Oxide zeigen jedoch eine deutlich gro¨ßere chemische Verschiebung
[313]. Eine alternative Erkla¨rung fu¨r die leichte A¨nderung der Linienform wa¨re die
Bildung von subsurface oxygen in der Pt Schicht [318]. Dies ha¨tte, aufgrund des
dadurch hervorgerufenen negativen Oberfla¨chendipols, eine Verringerung der Aus-
trittsarbeit des Pt zur Folge. Im Widerspruch hierzu wurde jedoch eine Erho¨hung
der Austrittsarbeit des Pt von ∼0,5 eV nach Tempern in Sauerstoffatmospha¨re
wa¨hrend der in situ Untersuchung der Grenzfla¨che (vgl. Abbildung 10.8) beob-
achtet. Wenngleich die Bildung von subsurface oxygen damit nicht ga¨nzlich ausge-
schlossen werden kann, erscheinen Sauerstoff-Adsorbate auf der Pt-Oberfla¨che als
wahrscheinlichste Ursache fu¨r die zusa¨tzliche Komponente in den Pt 4f Spektren
unter oxidierenden Bedingungen. Ein weiterer Beitrag zur Steigerung der Halb-
wertsbreite der Pt 4f Emission la¨sst sich auf die Zunahme inelastischer Streupro-
zesse der Photoelektronen bei steigendem Druck in der Messkammer zuru¨ckfu¨hren.
Insgesamt liegt das Pt auf dem SnO2 Substrat also nach wie vor fast ausschließlich
metallisch vor, wofu¨r auch die Lage des Hauptmaximums der Pt 4f7/2 Emission bei
dem fu¨r metallisches Pt typischen Wert von 71,0 eV Bindungsenergie spricht [147].
Wa¨hrend der Reduktion der SnO2/Pt Grenzfla¨che, bei der metallisches Sn gebil-
det wird, findet also keine entsprechende Oxidation des Pt als Gegenreaktion statt.
Das bedeutet, dass der wa¨hrend der Reduktion frei werdende Sauerstoff von der
Grenzfla¨che weg transportiert werden und desorbieren muss. Entsprechend muss
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Abbildung 10.17: Sn 3d5/2/Pt
4f7/2 Intensita¨tsverha¨ltnis in
Abha¨ngigkeit des Drucks bei
100 und 150℃. Bis auf den
Restgasdruck von 10−5 Pa geben
alle Werte auf der Abszisse den
Sauerstoffdruck an. Die Inten-
sita¨ten wurden durch Integration
der Spektren nach Korrektur des
Untergrunds nach Shirley [219]
bestimmt.
zur Oxidation der Grenzfla¨che ein Sauerstofftransport in die entgegengesetzte Rich-
tung erfolgen (s. Abbildung 10.22). Bei der vergleichsweise niedrigen Temperatur
von 100℃ liegt hier ein weitgehend geschlossener2 Pt Film auf dem SnO2 Substrat
vor. Ein mo¨glicher Mechanismus wa¨re in diesem Fall die Diffusion durch die Pt
Schicht. Alternativ ko¨nnte der Transport auch entlang der SnO2/Pt Grenzfla¨che
bzw. durch mikroskopische Defekte (
”
Lo¨cher“, Korngrenzen) in der Pt Schicht zur
Drei-Phasengrenze stattfinden.
In Abbildung 10.17 sind die Intensita¨tsverha¨ltnisse der Sn 3d5/2 und Pt 4f7/2 Emis-
sionen in Abha¨ngigkeit des Sauerstoffdrucks bei 100 und 150℃ dargestellt. Fu¨r den
Basisdruck der Messkammer ist der effektive Sauerstoffdruck aufgrund des Was-
serstoffhintergrunds im Restgas allerdings deutlich niedriger als 10−5 Pa. Fu¨r beide
Temperaturen ist keine signifikante Variation des Intensita¨tsverha¨ltnisses zu be-
obachten. Eine prinzipiell mo¨gliche Diffusion von Sn an die Pt-Oberfla¨che bzw.
Legierung des Pt kann demnach ausgeschlossen werden. Die Oxidation und Re-
duktion des Sn findet direkt an der SnO2/Pt Grenzfla¨che statt. Bei 150℃ ist das
Intensita¨tsverha¨ltnis von Sn zu Pt etwa einen Faktor Zwei ho¨her als bei 100℃.
Dies korreliert mit der A¨nderung der Oberfla¨chenmorphologie, die auch mittels
AFM beobachtet wird (vgl. Abbildung 10.6). Eine ausgepra¨gte Inselbildung des
Pt, wie sie beim in situ Tempern bei 400℃ festgestellt wurde (s. Abschnitt 10.4),
ha¨tte jedoch eine wesentlich sta¨rkere Vera¨nderung des Intensita¨tsverha¨ltnisses zur
2Kleinste ”Lo¨cher“ in der a¨ußerst du¨nnen Pt Schicht ko¨nnen anhand der AFM Aufnahmen
(s. Abb. 10.6) nicht ausgeschlossen werden. Hierfu¨r wa¨re eine atomare Auflo¨sung der Film-
morphologie no¨tig. Der vorliegende Pt Film muss daher nicht zwingend auf atomarer Ebene
homogen dicht sein.
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Abbildung 10.18.: Zeitlicher Verlauf der Bindungsenergie des Sn 3d5/2 Ni-
veaus der SnO2/Pt Probe fu¨r verschiedene Sauerstoffdru¨cke in der Messzelle
bei einer Probentemperatur von 100℃. Der Atmospha¨rendruck wurde zwischen
dem Restgasdruck der Messkammer von ∼10−5 Pa (reduzierend) bis ∼10Pa O2
(oxidierend) variiert.
Folge. Es ist daher davon auszugehen, dass das SnO2 Substrat auch bei 150℃ noch
weitgehend homogen durch Pt bedeckt ist.
10.6.2. A¨nderung der Barrierenho¨he
Neben den chemischen A¨nderungen an der Grenzfla¨che, die einen Einfluss auf die
Form der Sn 3d5/2 Emission haben, ist auch eine Bindungsenergieverschiebung in
Abha¨ngigkeit des Sauerstoffdrucks in der Messzelle zu beobachten (s. Abbildung
10.14). Entsprechend a¨ndert sich wegen der konstanten Bindungsenergie des Pt die
Barrierenho¨he ΦB an der SnO2/Pt Grenzfla¨che.
Die zeitliche A¨nderung der Sn 3d5/2 Bindungsenergie zusammen mit dem Verlauf
des Sauerstoffdrucks bei 100℃ fu¨r die Reduktion bzw. Oxidation ist in Abbildung
10.18 dargestellt. Wie bereits erwa¨hnt, ist eine eindeutige Zuordnung der Bindungs-
energien zu definierten Sauerstoffdru¨cken erschwert, da sich der Druck entsprechend
des Pumpens der Messkammer a¨ndert. Dennoch ist eine deutliche Druckabha¨ngig-
keit der Bindungsenergie der Sn 3d5/2 Emission zu beobachteten. Diese a¨ndert
sich praktisch instantan mit dem Sauerstoffdruck.3 Fu¨r das Oxidations-Experiment
ist eine Zuordnung der Bindungsenergien zu schrittweise eingestellten definierten
3Die Messung eines Sn 3d5/2 Spektrum dauerte ∼20 s.
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Abbildung 10.19: Bindungsener-
gie der Sn 3d5/2 Emission der
SnO2/Pt Probe in Abha¨ngigkeit des
Drucks bei 100 und 150℃. Bis auf
den Restgasdruck von 10−5 Pa ge-
ben alle Werte auf der Abszisse den
Sauerstoffdruck an. Die Variation
der Barrierenho¨he betra¨gt fu¨r bei-
de Temperaturen ∆ΦB≈0,5 eV. Auf-
grund der verschiedenen Tempera-
turen unterscheiden sich die abso-
luten Verla¨ufe der Bindungsenergien
geringfu¨gig.
Sauerstoffdru¨cken mo¨glich. Auch hier a¨ndert sich die Bindungsenergie sofort nach
Erho¨hung des Sauerstoffdrucks. Generell wird eine Bindungsenergieverschiebung zu
ho¨heren Werten bei der Reduktion und zu niedrigeren Werten bei der Oxidation
der SnO2/Pt Grenzfla¨che beobachtet. Die Bindungsenergieverschiebungen finden,
wie auch die chemischen Vera¨nderungen an der Grenzfla¨che, reversibel statt.
In Abbildung 10.19 ist die Sauerstoffdruckabha¨ngigkeit der Sn 3d5/2 Bindungsener-
gie der SnO2/Pt Probe bei 100 und 150℃ gezeigt. Die Bindungsenergieverschiebun-
gen zeigen fu¨r beide Temperaturen etwa die gleiche Sauerstoffdruckabha¨ngigkeit.
Lediglich die absoluten Lagen der Bindungsenergien unterscheiden sich geringfu¨gig.
Sowohl bei 100℃ als auch 150℃ betragen die Bindungsenergieverschiebungen fu¨r
die Oxidation bzw. Reduktion der Grenzfla¨che ∼0,5 eV. Wie schon bei den in situ
Temper-Experimenten kann auch wa¨hrend der Hochdruck-PES Messungen rever-
sibel zwischen einer hohen (oxidierte Grenzfla¨che) und einer niedrigen (reduzierte
Grenzfla¨che) Schottky-Barriere am SnO2/Pt Kontakt durch Variation des Sauer-
stoffdrucks
”
hin und her geschaltet“ werden. Hierfu¨r ist offenbar bereits eine Tem-
peratur von 100℃ ausreichend, bei der ein weitgehend geschlossener Pt Film auf
dem SnO2 Substrat vorliegt.
Obwohl die vollsta¨ndige Oxidation der Grenzfla¨che zu Sn4+ bei 150℃ bereits bei
deutlich niedrigeren Sauerstoffdru¨cken einsetzt als bei 100℃ (s. Abbildung 10.14),
zeigen die Sn 3d5/2 Bindungsenergien die gleiche Abha¨ngigkeit vom Sauerstoff-
druck. An der reduzierten Grenzfla¨che mit niedriger Barriere wird metallisches Sn
vorgefunden. Jedoch ist eine niedrige Schottky-Barriere nicht notwendigerweise mit
dem Vorliegen der metallischen Sn Spezies verknu¨pft. Jegliche Variation der Defekt-
dichte an der Grenzfla¨che kann die Barrierenho¨he beeinflussen. So wird beispielswei-
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se in der Literatur an der (Ba,Sr)TiO3/Pt Grenzfla¨che bereits durch eine A¨nderung
der Sauerstoﬄeerstellen-Konzentration eine Variation der Schottky-Barrierenho¨he
von ∆ΦB≈1 eV berichtet [158]. Die Bildung einer metallischen Substrat-Spezies
wird dabei nicht beobachtet. Auch an der SnO2/Pt Grenzfla¨che tritt eine Variati-
on der Sauerstoﬄeerstellen-Konzentration wa¨hrend der Reduktion/Oxidation auf.
Angezeigt wird dies durch die Sn2+ Komponente in den Sn 3d Spektren. Die Grenz-
fla¨che befindet sich vor der Bildung des metallischen Sn mit großer Wahrscheinlich-
keit bereits im Bardeen-Limit, fu¨r das die Fermienergie durch die Defekte an der
Grenzfla¨che am Ladungsneutralita¨tsniveau gepinnt ist [36]. Eine weitere Variation
der Schottky-Barriere mit der Bildung zusa¨tzlicher Defekte bzw. von metallischem
Sn an der Grenzfla¨che tritt dann nicht mehr auf.
U¨ber die Kinetik dieses Prozesses kann anhand der vorliegenden Daten keine Aus-
sage getroffen werden, da die chemischen und elektronischen A¨nderungen an der
Grenzfla¨che schneller ablaufen als das zeitliche Auflo¨sungsvermo¨gen des verwen-
deten Messaufbaus. Der Sauerstofftransport durch die Pt-Schicht und die Redox-
Reaktion an der Grenzfla¨che laufen innerhalb weniger Sekunden (oder schneller)
vollsta¨ndig ab.
10.7. Diskussion
Wie eingangs dieses Kapitels bereits erwa¨hnt, ist im Allgemeinen gut akzeptiert,
dass Schottky-Barrierenho¨hen durch Grenzfla¨chen-Defekte beeinflusst werden, da
diese zur Ladungsbilanz und somit zum elektrostatischen Potentialverlauf an der
Grenzfla¨che beitragen [37]. Speziell fu¨r Oxid/Metall-Grenzfla¨chen bietet dies die
Mo¨glichkeit zur gezielten Variation der Barrierenho¨he durch Tempern unter oxidie-
renden bzw. reduzierenden Bedingungen, da dies die Sto¨chiometrie des Oxids, d.h.
dessen intrinsische Defektkonzentration, a¨ndert [158, 298, 299]. Die Untersuchun-
gen mittels Photoelektronenspektroskopie zeigen, dass die chemischen und elektro-
nischen Eigenschaften der SnO2/Pt Grenzfla¨che reversibel vom chemischen Poten-
tial des Sauerstoffs, d.h. Sauerstoffdruck und Temperatur, abha¨ngig sind. Dabei
tritt dieser Effekt bereits bei Temperaturen auf, fu¨r die eine signifikante chemische
Diffusion im SnO2 (hier VO), die zur A¨nderung der Volumen-Defektkonzentration
no¨tig ist, nicht zu erwarten ist [52, 57].
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Diskussion der chemischen Eigenschaften
Direkt nach der Abscheidung von Pt auf SnO2 wird eine starke Reduktion der
Grenzfla¨che beobachtet. Angezeigt wird dies durch die Bildung von metallischem
Sn. Die chemische Zersetzung der SnO2 Oberfla¨che wa¨hrend der Pt-Abscheidung
tritt auf, obwohl eine chemische Reaktion an der Grenzfla¨che SnO2/Pt, selbst un-
ter Beru¨cksichtigung der Lo¨sungsenthalpie von Sn in Pt, thermodynamisch nicht
zu erwarten ist [319, 320]. Wie von Spicer et al. [300] bereits fu¨r die Adsorption
von Metallen auf III-V-Halbleitern vorgeschlagen, wird die Bildung des metalli-
schen Sn wa¨hrend der Pt-Abscheidung bei Raumtemperatur daher eher durch die
Freisetzung der Kondensationsenthalpie von Pt auf der SnO2 Oberfla¨che verur-
sacht. Aufgrund ihrer hohen Kondensationsenthalpie ist dieser Effekt bei U¨ber-
gangsmetallen wie Pt besonders ausgepra¨gt (siehe z.B. [307]). Die Bildung von
metallischem Sn wurde auch von Hanysˇ et al. [47] nach der Abscheidung einer
Monolage Rh auf SnO2 beobachtet. In diesem Fall erfolgte die Deposition des Rh
durch Elektronenstrahl-Verdampfen.
Nachfolgendes Tempern des SnO2/Pt Kontakts in oxidierenden Bedingungen fu¨hrt
zu einer Oxidation des metallischen Sn an der Grenzfla¨che. Wie aus den Hochdruck-
PES Messungen hervorgeht, ist hierfu¨r eine Temperatur von 100℃ bereits ausrei-
chend. Reduzierende Bedingungen (Tempern in UHV) fu¨hren erneut zur Bildung
von metallischem Sn an der SnO2/Pt Grenzfla¨che. Durch A¨nderung des Sauerstoff-
drucks kann also reversibel zwischen der oxidierten und reduzierten Modifikation
der Grenzfla¨che
”
hin und her geschaltet“ werden. Die chemischen Vera¨nderungen
erfolgen weiterhin schneller als das zeitliche Auflo¨sungsvermo¨gen der Hochdruck-
PES Messungen, so dass u¨ber die Kinetik der Vorga¨nge an der Grenzfla¨che keine
Aussage getroffen werden kann.
Fu¨r die reine SnO2 Oberfla¨che wurden a¨hnliche Temper-Experimente unter Ver-
wendung der Hochdruck-PES durchgefu¨hrt, wie fu¨r die SnO2/Pt Grenzfla¨che (s.
Abschnitt 7.4.6). Die Bildung von metallischem Sn unter reduzierenden Bedingun-
gen wurde hierbei jedoch nicht beobachtet, obwohl eine wesentlich ho¨here Tempe-
ratur von 400℃ verwendet wurde. Die ho¨here Temperatur hat ein deutlich niedri-
geres Potential des Sauerstoffs in der Gasphase zur Folge. Selbst der Einsatz von
reduzierenden Gasen (H2 und CO) fu¨hrte nicht zur Bildung von metallischem Sn.
Die Bildung von metallischem Sn an der SnO2/Pt Grenzfla¨che muss daher mit der
Anwesenheit von Pt verknu¨pft sein.
Eine mo¨gliche Gegenreaktion zur Bildung des metallischen Sn wa¨re die Oxidation
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des Pt an der Grenzfla¨che. Jedoch ist Pt deutlich edler als Sn [22], wodurch die
Oxidation des Pt in Anwesenheit von Sn energetisch nicht zu erwarten ist. Außer-
dem ist die Oxidation von Pt nur fu¨r sehr kleine Pt-Cluster (nominelle Bedeckung
der Oberfla¨che im Sub-Monolagenbereich, s. hierzu auch Abbildung 10.7) mo¨glich
[313]. So zeigen auch die Pt 4f Emissionslinien weder wa¨hrend des in situ Temper-
Experiments bei 400℃ noch bei den Hochdruck-PES Messungen bei 100℃ bzw.
150℃ eine erkennbare Oxidation des Pt.
Die reversible Oxidation und Reduktion in Anwesenheit von Pt wurde auch fu¨r
die Grenzfla¨che von Pb(Zr,Ti)O3 (PZT) mit Pt gefunden [306]. Direkt nach der
Abscheidung des Pt auf dem PZT Substrat wurde an der Grenzfla¨che metallisches
Pb vorgefunden. Tempern in Sauerstoff fu¨hrte ebenfalls zur Oxidation der Grenz-
fla¨che, angezeigt durch das Verschwinden der metallischen Pb Komponente und
einer deutlichen Erho¨hung der Schottky-Barriere. Nach Lagerung der Probe unter
UHV-Bedingungen (10−6 Pa Restgasdruck) bei Raumtemperatur fu¨r zwei Wochen
hatte sich erneut metallisches Pb an der PZT/Pt Grenzfla¨che gebildet, was mit
einer starken Verringerung der Schottky-Barrierenho¨he einher ging. Anschließen-
des Tempern der Probe im UHV (10−6 Pa Restgasdruck) fu¨hrte zu einer Erho¨hung
der Schottky-Barriere und leichten Oxidation der Grenzfla¨che, trotz des niedri-
geren chemischen Potentials des Sauerstoffs der Temper-Atmospha¨re gegenu¨ber
dem bei der Lagerung im UHV bei Raumtemperatur. Erkla¨rt werden kann dieser
Effekt durch die Anwesenheit von Wasserstoff im Restgas der Vakuumkammer.
Wasserstoff kann selbst bei Raumtemperatur an der Pt Oberfla¨che sehr gut disso-
ziieren und so durch das Pt an die PZT/Pt Grenzfla¨che diffundieren, wo es eine
Reduktion des PZT bewirkt. Durch die Erho¨hung der Temperatur wa¨hrend des
UHV-Temperns wird der Wasserstoff aus dem Pt Film geheizt, was das chemische
Potential des Sauerstoffs an der Grenzfla¨che erho¨ht und so die leichte Oxidation
des PZT und Erho¨hung der Barriere hervorruft.
Ein entsprechender Mechanismus ko¨nnte auch fu¨r die SnO2/Pt Grenzfla¨che vorlie-
gen. Wa¨hrend des Temperns der SnO2/Pt Probe im Basisdruck der Messkammer
von ∼10−5 Pa bei den Hochdruck-PES Messungen wird die Bildung von metalli-
schem Sn bereits bei einer Temperatur von 100℃ beobachtet. Demnach entspre-
chen diese Bedingungen einem sehr niedrigen chemischen Potential des Sauerstoffs,
wirken also so stark reduzierend, dass eine Zersetzung des SnO2 stattfindet. Die
Stabilita¨t des SnO2, ausgedru¨ckt durch das chemische Potential des Sauerstoffs,
kann aus den Freien Standardbildungsenthalpien ∆Gf berechnet werden. Die Zer-
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setzung von SnO2 erfolgt dabei zuna¨chst u¨ber die Bildung von SnO:
SnO2 ­ SnO +
1
2
O2 (10.3)
Die Freie Enthalpie dieser Reaktion berechnet sich aus den Freien Standardbildungs-
enthalpien der beteiligten Komponenten [321] nach:
∆Gr = −∆Gf(SnO2) + ∆Gf(SnO) + ∆Gf(O2) (10.4)
wobei die Standardbildungsenthalpie von Elementen per Definition Null ist. Fu¨r
den maximalen Variationsbereich des chemischen Potentials des Sauerstoffs gilt
|∆µ(O)|≤|∆Gr|=3,06 eV. Das bedeutet, dass fu¨r ein chemisches Potential des Sau-
erstoffs von µ(O)<-3,06 eV eine Zersetzung von SnO2 in SnO und O2 stattfindet.
Bei einer weiteren Senkung des chemischen Potentials des Sauerstoffs erfolgt die
Zersetzung von SnO mit der Bildung von metallischem Sn. Der genaue Mecha-
nismus dieser Reaktion ist komplex und beinhaltet weitere Zwischenprodukte wie
Sn2O3 [322] oder Sn3O4 [323, 324]. Auf die Angabe einer Reaktionsenthalpie fu¨r die
Zersetzung von SnO wird daher verzichtet. Im Folgenden wird die Reduktion bzw.
Oxidation des SnO2 an der SnO2/Pt Grenzfla¨che entsprechend der Stabilita¨tsgren-
ze der ersten Zersetzungsstufe diskutiert. Fu¨r diese sind verla¨ssliche thermodyna-
mische Daten verfu¨gbar. Nach Gleichung 2.7 la¨sst sich das chemische Potential des
Sauerstoffs von µ(O)=-3.06 eV in einen Gleichgewichts-Sauerstoffdruck umrechnen.
Fu¨r die wa¨hrend des Temperns bei den Hochdruck-PES Experimenten verwendete
Temperatur von 100℃ betra¨gt dieser pO2(SnO2→ SnO)≈10−63 Pa.
Ein derart niedriger effektiver Sauertoffdruck wird in Vakuum-Anlagen vermutlich
durch einen Wasserstoffhintergrund im Restgas verursacht, das im Wesentlichen
aus Wasserstoff, Sauerstoff und Wasser besteht. Dies wurde bereits in Abschnitt
8.4.1 auf Seite 161 behandelt. Abbildung 10.20 zeigt den Verlauf des effektiven
Sauerstoffdrucks in Abha¨ngigkeit des Verha¨ltnisses von Wasserstoff zu Wasser bei
einer Temperatur von 100℃ nach Gleichung 8.12. Der fu¨r die Zersetzung von
SnO2 in SnO und O2 notwendige Sauerstoffdruck von ∼10−63 Pa wird erst ab ei-
nem Wasserstoffu¨berschuss von pH2/pH2O&104 unterschritten. Fu¨r die Bildung
von metallischem Sn ist ein noch niedrigerer Sauerstoffdruck erforderlich. Selbst
unter der Beru¨cksichtigung von Kohlenwasserstoffen im Restgas der Kammer er-
scheint ein solch hoher Wasserstoffdruck im vorliegenden Fall als unrealistisch. Die
Oxidation und Reduktion des SnO2 an der SnO2/Pt Grenzfla¨che ist somit aus ther-
modynamischer Sicht unter Beru¨cksichtigung der Restgaszusammensetzung nicht
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Abbildung 10.20: Variation des
effektiven Sauerstoffpartialdrucks
in Abha¨ngigkeit des Verha¨ltnis-
ses von Wasserstoff zu Was-
ser im Restgas der Depositi-
onskammer bei einer Tempera-
tur von 100℃. Die gestrichelte
Linie zeigt den Gleichgewichts-
Sauerstoffdruck der ersten Zerset-
zungsstufe von SnO2 zu SnO und
O2 bei 100℃ an.
zu erwarten.
Das chemische Potential des Sauerstoffs muss daher an der Grenzfla¨che deutlich
gesenkt werden. Hierfu¨r ko¨nnte ein a¨hnlicher Mechanismus, wie fu¨r die PZT/Pt
Grenzfla¨che vorgeschlagen, mo¨glich sein [306]. Aufgrund seiner geringen Gro¨ße
besitzt Wasserstoff im Allgemeinen eine gute Lo¨slichkeit im Zwischengitter von
Metallen. Demgegenu¨ber ist die Bildungsenthalpie von Sauerstoff auf Zwischengit-
terpositionen wesentlich ho¨her. Dies ha¨tte eine deutlich niedrigere Sauerstoffkon-
zentration direkt an der SnO2/Pt Grenzfla¨che zur Folge, so dass eine Reduktion
des SnO2 bis hin zur Bildung von metallischen Sn mo¨glich wird. Dieses Erkla¨rungs-
modell ist in Abbildung 10.21 schematisch dargestellt. Es sei an dieser Stelle darauf
hingewiesen, dass der effektive Sauerstoffdruck an der Grenzfla¨che in diesem Modell
nicht durch das einfache Wasser-Gleichgewicht, wie in Abbildung 10.20 dargestellt,
bestimmt wird. Die Reduktion des SnO2 und die Bildung von Wasser laufen hier
ra¨umlich getrennt voneinander ab. Weiterhin gehen die Defektbildungsenthalpien
von Wasserstoff und Sauerstoff in Pt in die Energiebilanz mit ein.
Mo¨glicherweise ist die Wasserstoffkonzentration direkt an der Grenzfla¨che auch oh-
ne Bedeutung. So ko¨nnte der Wasserstoff im Restgas lediglich dafu¨r sorgen, dass
Sauerstoff von der SnO2/Pt Grenzfla¨che durch das Pt an die Oberfla¨che trans-
portiert wird. Dort ko¨nnte dann die Reaktion zu Wasser stattfinden. Dies wu¨rde
ebenfalls das chemische Potential des Sauerstoffs an der Grenzfla¨che absenken, und
eine Reduktion des SnO2 bewirken.
Gema¨ß der Intensita¨tsverha¨ltnisse der Sn 3d Spektren (s. Abbildung 10.14) wird
etwa eine Monolage metallisches Sn bei der Reduktion direkt an der SnO2/Pt
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Abbildung 10.21: Schematischer
Verlauf der Sauerstoff- und Wasser-
stoffkonzentration in Gasphase, und
Pt Schicht hin zur SnO2/Pt Grenz-
fla¨che. Die deutlich ho¨here Lo¨slichkeit
von Wasserstoff gegenu¨ber Sauerstoff
in Pt fu¨hrt in diesem Erkla¨rungs-
modell zu einem a¨ußerst niedrigen
chemischen Potential des Sauerstoffs
an der SnO2/Pt Grenzfla¨che. Da-
durch ist die Reduktion des SnO2 bis
hin zu metallischem Sn mo¨glich.
Grenzfla¨che gebildet. Dies wurde bisher anhand der thermodynamischen Volumen-
Kenngro¨ßen der beteiligten chemischen Spezies diskutiert. Es gibt jedoch Hinwei-
se darauf, dass fu¨r sehr kleine Strukturen, wie im vorliegenden Fall, die Anwen-
dung der Volumen-Thermodynamik nicht zula¨ssig ist [325–332]. So wird beispiels-
weise der Entropie-Beitrag fu¨r kleine Strukturen oft unterscha¨tzt [333]. Daru¨ber
hinaus sind, gerade bei der Betrachtung von Grenzfla¨chen und kleinen Struktu-
ren an Grenzfla¨chen, hier metallisches Sn an der SnO2/Pt Grenzfla¨che, Grenz-
und Oberfla¨chenenergien in der Energiebilanz zu beru¨cksichtigen [325, 334, 335].
Ebenso ko¨nnen kleinste Defekte, wie z.B. Sauerstoﬄeerstellen, einen deutlichen
Effekt auf lokale Ober- und Grenzfla¨chenenergien haben, und so z.B. als Nukleati-
onszentren dienen. Beispiele fu¨r derartige nano-thermodynamische Effekte sind in
[325, 326, 328, 334–337] zu finden.
Bisher wurden die chemischen Vera¨nderungen an der SnO2/Pt Grenzfla¨che aus rein
thermodynamischer Sicht diskutiert. Die reversible Oxidation und Reduktion des
Sn an der SnO2/Pt Grenzfla¨che erfolgt jedoch selbst bei einem weitgehend geschlos-
senen Pt-Film bei 100℃ Probentemperatur. Demnach muss wa¨hrend der Reduk-
tion Sauerstoff von der Grenzfla¨che weg an die Oberfla¨che transportiert werden
(s. Abbildung 10.22). Die Oxidation des Sn bedingt wiederum einen Sauerstoff-
Transport durch die Pt-Schicht in die entgegengesetzte Richtung. Mo¨glich wa¨re
auch ein Transport entlang der SnO2/Pt Grenzfla¨che oder durch kleinste Defekte
in der Pt Schicht zur Drei-Phasengrenze. Ein weiterer Teilschritt der elektrochemi-
schen Redox-Reaktion stellt außerdem die Desorption und Adsorption von Sauer-
stoff an der Pt Oberfla¨che dar. Fu¨r einen nicht mehr geschlossenen Pt-Film nach
der Inselbildung sind auch weitere Pfade fu¨r den Sauerstofftransport an die bzw.
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von der Grenzfla¨che weg denkbar.
Schmiedl et al. [338] untersuchten den Sauerstofftransport durch du¨nne polykris-
talline Pt Filme verschiedener Schichtdicken auf Si Substraten. Dabei konnten sie
zeigen, dass der Sauerstofftransport durch einen geschlossenen Pt Film bereits bei
Raumtemperatur stattfinden kann. Als chemische Diffusionskonstante scha¨tzten sie
hierfu¨r einen Wert von∼10−19 cm2/s ab. Im Vergleich zu chemischen Diffusionskoeffi-
zienten von Sauerstoff in einkristallinem Pt ist dieser Wert um viele Gro¨ßenordnun-
gen ho¨her [339]. Schmiedl et al. schlossen daher auf die Diffusion von Sauerstoff ent-
lang der Pt Korngrenzen als dominierenden Mechanismus. Theoretische Arbeiten
von Stumpf et al. stu¨tzen diese Schlussfolgerung [340]. Sie berechneten eine Akti-
vierungsenergie fu¨r die Sauerstoffdiffusion entlang einer Σ5 Modell-Korngrenze von
0,68 eV. Zusammen mit einem typischen Vorfaktor von D0=10
−3 cm2/s ergibt dies
nach Gleichung 2.21 bei einer Temperatur von 100℃ einen chemischen Diffusions-
koeffizienten fu¨r den Sauerstofftransport u¨ber Korngrenzen von Dδ≈6·10−13 cm2/s.
Daraus kann gema¨ß Gleichung 5.30 eine mittlere Zeitkonstante fu¨r den Sauerstoff-
transport durch den 1,5 nm dicken Pt Film von ∼4ms abgescha¨tzt werden. Der
Sauerstofftransport entlang der Korngrenzen des du¨nnen Pt Films kann also be-
reits bei 100℃ sehr schnell ablaufen und so die Oxidation bzw. Reduktion der
SnO2/Pt Grenzfla¨che ermo¨glichen.
Diskussion der elektronischen und elektrischen Eigenschaften
Fu¨r die reduzierte SnO2/Pt Grenzfla¨che, wie sie direkt nach der Pt-Abscheidung
oder nach Tempern unter UHV-Bedingungen wa¨hrend der Hochdruck-PES Unter-
suchung eindeutig vorliegt, wird eine geringe Schottky-Barrierenho¨he von ΦB≈0,3-
0,4 eV gemessen. Eine solch niedrige Barrierenho¨he ist in guter U¨bereinstimmung
mit Werten fu¨r andere reduzierte Oxid/Metall-Grenzfla¨chen, die ein ohmsches Kon-
taktverhalten zeigen [158, 298, 299]. Eine niedrige Barrierenho¨he an der reduzier-
ten Grenzfla¨che setzt nicht das Vorhandensein von metallischem Sn voraus. Jed-
wede A¨nderung der Defektkonzentration (z.B. Sauerstoﬄeerstellen) ist fu¨r eine
Modifikation der Barriere ausreichend [158, 298, 299]. So wird nach dem in situ
Temper-Schritt unter UHV Bedingungen bei 400℃ kein metallisches Sn gefunden.
Die Ergebnisse der Hochdruck-PES Untersuchungen bei niedrigeren Temperaturen
legen jedoch den Schluss nahe, dass auch dort metallisches Sn an der SnO2/Pt
Grenzfla¨che gebildet wird. Aufgrund der ausgepra¨gten Inselbildung des Pt, und
der lokal erho¨hten Pt Schichtdicke, ist dessen Beobachtung mittels XPS jedoch
nicht mo¨glich. Tempern der Grenzfla¨che unter oxidierenden Bedingungen fu¨hrt zu
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einer Oxidation des metallischen Sn und einer deutlichen Erho¨hung der Barriere
auf ΦB≈0,9 eV.
Fu¨r die Austrittsarbeit des Pt wa¨hrend der in situ Temper-Experimente wird
ebenfalls eine reversible A¨nderung von ∼0,5 eV gemessen (vgl. Abbildung 10.8).
Diese quantitative U¨bereinstimmung mit der Variation der Barrierenho¨he ko¨nnte
den Schluss nahe legen, dass die unterschiedlichen Barrieren durch die verschiede-
nen Austrittsarbeiten des Pt hervorgerufen werden, wie es dem klassischen Mo-
dell der elektronischen Sensibilisierung (engl. electronic sensitization) entspricht
[7, 44, 45]. Ein bekanntes Beispiel hierfu¨r ist Pd als Sensitizer auf TiO2 bzw. SnO2
[7, 44, 45, 341]. Es ist jedoch a¨ußerst wahrscheinlich, dass diese U¨bereinstimmung
rein zufa¨llig ist, da die Austrittsarbeit des Pt direkt an der Oberfla¨che gemessen
wird, wa¨hrend die Barriere durch die Grenzfla¨che bestimmt wird, deren Potential-
verlauf unabha¨ngig von dem an der Oberfla¨che ist. Daru¨ber hinaus wurde in der
Literatur eindeutig gezeigt, dass Defekte in der Na¨he der Halbleiter-Grenzfla¨che
fu¨r eine Modifikation der Barrierenho¨he verantwortlich sind [158, 298, 299]. Au-
ßerdem zeigen die Pt 4f Rumpfniveau- und Valenzbandemissionen an, dass Pt
selbst nach Tempern in Sauerstoffatmospha¨re u¨berwiegend metallisch vorliegt.
Die A¨nderungen der Austrittsarbeit des Pt werden lediglich durch auf der Ober-
fla¨che adsorbierten Sauerstoff verursacht. Der hier beobachtete Effekt ist weiter-
hin in guter U¨bereinstimmung mit Berichten aus der Literatur fu¨r Sauerstoff-
Adsorptionsexperimente an reinen Pt-Oberfla¨chen [314]. Dem gegenu¨ber steht die
vollsta¨ndige Umwandlung des Pd zu PdO und vice versa [193, 264, 342, 343]. Die
chemische A¨nderung des Kontaktmaterials muss zwangsweise eine A¨nderung der
Barrierenho¨he verursachen.
Die Rolle des Pt bezu¨glich der Verbesserung der Charakteristik SnO2 basierter
Gassensoren wird in der Literatur u¨berwiegend im Bild der chemischen Sensibi-
lisierung diskutiert (s. Abschnitt 3.4, Abbildung 3.10). Dieses Modell basiert auf
dem katalytischen Effekt des Pt bei der Dissoziation von Gasmoleku¨len wie O2
oder H2, gefolgt von einem Transport atomarer Spezies bzw. Moleku¨l-Fragmente
auf die unbedeckte SnO2 Oberfla¨che (spill-over). Diese aktivierten Spezies ko¨nnen
entweder direkt auf der SnO2 Oberfla¨che chemisorbiert werden oder mit bereits vor-
handen Adsorbaten reagieren. Sauerstoff-Adsorbate auf SnO2 beispielsweise wirken
als Elektronen-Akzeptoren was zu einer Verarmungsrandschicht an der Halbleiter-
Oberfla¨che fu¨hrt und somit zu einer Erho¨hung des Sensor-Widerstands. Aktivierter
atomarer Wasserstoff kann wiederum sehr gut mit adsorbiertem Sauerstoff reagie-
ren. Dabei entstehendes Wasser desorbiert leicht von der SnO2 Oberfla¨che, was zu
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einer Erniedrigung des elektrischen Widerstands des Sensors fu¨hrt.
Die Ergebnisse der hier vorgestellten Untersuchungen der SnO2/Pt Grenzfla¨che ge-
ben einen deutlichen Hinweis auf einen elektronischen Sensibilisierungs-Effekt des
Pt auf SnO2, der durch die reversible Oxidation und Reduktion der Grenzfla¨che
(nicht des Pt) nach A¨nderung des effektiven Sauerstoffpartialdrucks und der damit
verbundenen Modifikation der Schottky-Barrierenho¨he ausgedru¨ckt wird. Hierfu¨r
sind bereits Temperaturen von 100℃ ausreichend, was eher im unteren Bereich ty-
pischer Betriebstemperaturen von Oxid-basierten Gassensoren liegt [6, 261]. Eine
A¨nderung der Barrierenho¨he hat eine deutliche Modifikation der Raumladungszo-
ne an der Oberfla¨che der SnO2 Ko¨rner im Kontakt mit Pt zur Folge (s. Abbildung
10.22). Gerade fu¨r kommerzielle Gassensoren, bei denen in der Regel mikro- bis
nanokristalline, poro¨se, mit fein verteiltem Pt sensibilisierte SnO2 Schichten ver-
wendet werden, sollte dies einen starken Einfluss auf die inter- und intragranulare
elektrische Leitfa¨higkeit haben.
Mittels UPS und XPS Messungen an reinen SnO2 Oberfla¨chen wurde gezeigt, dass
Tempern unter UHV Bedingungen bei Temperaturen oberhalb von etwa 300℃ zur
Bildung von Defektzusta¨nden innerhalb der Bandlu¨cke fu¨hrt [87, 89, 193]. Dieser
Effekt wird durch das Pt noch versta¨rkt. Daher kann mit großer Sicherheit ange-
nommen werden, dass die Modifikation der Defektdichte an der SnO2/Pt Grenz-
fla¨che wa¨hrend des Temperns zu der starken Variation der Schottky-Barrierenho¨he,
ausgedru¨ckt durch die Bindungsenergieverschiebungen der Substratemissionen,
fu¨hrt. Hierbei sei darauf hingewiesen, dass die Messung der Ferminiveau-Position
mittels XPS immer unter den gleichen (UHV) Bedingungen erfolgte. Ein Beitrag
durch die Adsorption/Desorption von Sauerstoff zur Verschiebung der Rumpfniveau-
Bindungsenergien kann jedoch nicht vollsta¨ndig ausgeschlossen werden, wie von
Semancik et al. fu¨r die chemisch verwandte SnO2/Pd Grenzfla¨che herausgestellt
wurde [193, 264, 342]. Mo¨glicherweise wirkt Pt auf SnO2 somit sowohl als chemi-
scher als auch elektronischer Sensitizer. Je nach Bedeckung der SnO2 Oberfla¨che
mit Pt ko¨nnten die Anteile beider Effekte variieren.
Außer durch die bisher diskutierte Modifikation der Bandverbiegung an der
SnO2/Pt Grenzfla¨che ko¨nnten die Bindungsenergieverschiebungen der Substrat-
emissionen (a¨quivalent Ferminiveau-Verschiebungen) der SnO2/Pt Proben auch
durch eine A¨nderung der Volumen-Defektkonzentration des SnO2 hervorgerufen
werden. Hierfu¨r wa¨re allerdings die Volumendiffusion von Sauerstoﬄeerstellen durch
die gesamte SnO2 Schicht no¨tig, welche fu¨r die niedrigen Temperaturen wa¨hrend
der Hochdruck-PES Messungen von 100 bzw. 150℃ nicht ausreichend aktiviert ist
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Abbildung 10.22.: Schematische Darstellung der chemischen Zusammenset-
zung an der SnO2/Pt Grenzfla¨che unter reduzierenden bzw. oxidierenden Be-
dingungen mit zugeho¨rigen Bandanpassungen. Die reduzierte Grenzfla¨che weist
metallisches Sn und eine niedrigere Barrierenho¨he (ΦB≈0,4 eV) auf. Im oxidier-
ten Zustand ist das metallische Sn zu Sn4+ und Sn2+ aufoxidiert, die Grenzfla¨che
zeigt eine ho¨here Barriere (ΦB≈0,9 eV). Wa¨hrend der Reduktion bzw. Oxidati-
on der Grenzfla¨che erfolgt ein Sauerstoff- und Wasserstofftransport durch die Pt
Schicht. Desorption bzw. Adsorption von O2 bzw. H2 findet an der Pt Oberfla¨che
statt.
[52, 57]. Es kann daher davon ausgegangen werden, dass die Volumen-Ferminiveau-
Position des SnO2 konstant ist. Die Bindungsenergieverschiebungen der Substrat-
ememissionen resultieren aus der Modifikation der Bandverbiegung an der SnO2/Pt
Grenzfla¨che. Die chemischen und elektronischen Eigenschaften der beiden Modifi-
kationen des SnO2/Pt Kontakts sind schematisch in Abbildung 10.22 zusammen-
gefasst.
Elektrische Eigenschaften der Grenzfla¨che
Wa¨hrend der elektrischen Messungen der Kontaktkennlinien (s. Abschnitt 10.5)
liegt der Sauertoffpartialdruck jederzeit oberhalb von 0,5Pa. Gema¨ß der Grenz-
fla¨chenuntersuchungen mittels PES und Hochdruck-PES sollte unter diesen Bedin-
gungen die oxidierte Modifikation des SnO2/Pt Kontakts mit einer hohen Schottky-
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Barrierenho¨he von ∼0,9 eV vorliegen. Die Strom-Spannungs-Charakteristik der
Pt/SnO2/Pt Kontaktabfolge sollte daher ein S-fo¨rmiges Verhalten aufweisen, wie
in Abbildung 10.9 dargestellt.
Demgegenu¨ber zeigen die elektrischen Messungen, selbst bei einem sehr hohen
Sauerstoffdruck von ∼2·104 Pa, lineare Strom-Spannungs-Kennlinien (s. Abbildung
10.11). Die mit PES bestimmten Barrieren sind also nicht konsistent mit dem be-
obachteten elektrischen Kontaktverhalten. Eine vergleichbare Diskrepanz zwischen
aus PES Messungen abgeleiteten Barrierenho¨hen und elektrischen Kontakteigen-
schaften wurde auch fu¨r andere Grenzfla¨chen festgestellt [296]. Es wird jedoch
davon ausgegangen, dass dies nicht auf die verschiedenen Schichtdicken des Pt
wa¨hrend der PES Untersuchungen einerseits und der elektrischen Messungen an-
dererseits zuru¨ckzufu¨hren ist, da eine Variation der Barrierenho¨he wa¨hrend der Re-
duktion bzw. Oxidation auch anhand elektrischer Messungen an ZnO nachgewiesen
wurden [298, 299]. Weiterhin ist die Diskrepanz nicht durch eine unsaubere Bestim-
mung der SnO2/Pt Grenzfla¨cheneigenschaften mittels PES begru¨ndet, da in der Li-
teratur etliche Berichte vorliegen, bei denen die Ergebnisse der PES in exzellenter
U¨bereinstimmung mit den elektrischen Kontakteigenschaften sind [299, 310, 311].
Allerdings wurden in diesen Fa¨llen einkristalline Halbleiter-Substrate untersucht.
Im Gegensatz hierzu erfolgten die hier vorgestellten Messungen an polykristallinen
SnO2/Pt Grenzfla¨chen. Auch bei anderen Grenzfla¨chen, bei denen die elektrischen
Kontakteigenschaften auf deutlich geringere Schottky-Barrierenho¨hen hinweisen,
als aus PES Untersuchungen abgeleitet wurde, kamen polykristalline Substrate
zum Einsatz [296].
Wie bereits erwa¨hnt, ist die Schottky-Barrierenho¨he stark abha¨ngig von der De-
fektkonzentration an der Halbleiter/Metall-Grenzfla¨che. Aufgrund einer ho¨heren
Defektkonzentration ko¨nnte die Barrierenho¨he an Korngrenzen signifikant unter-
schiedlich sein. Die Folge wa¨re eine laterale Variation der Barrierenho¨he [344].
Aufgrund des lateralen Messbereichs wird mit der PES die Barrierenho¨he u¨ber
eine relativ große Kontaktfla¨che zwischen SnO2 und Pt gemittelt, die durch die
Kornoberfla¨chen dominiert wird. Demgegenu¨ber werden die elektrischen Kontakt-
eigenschaften durch die Leitungspfade mit dem geringsten Widerstand, d.h. der
niedrigsten Barrierenho¨he, bestimmt [345]. Aufbauend auf dieser Diskussion ist ei-
ne mo¨gliche Ursache fu¨r die Unterschiede zwischen XPS und Kontaktkennlinien in
Abbildung 10.23 zusammengefasst.
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Abbildung 10.23.: Schematische 2D Darstellung der Bandanpassung an der
Grenzfla¨che zwischen polykristallinem SnO2 und Pt. Aufgrund der ho¨heren De-
fektdichte im Bereich von SnO2 Korngrenzen im Kontakt zu Pt gegenu¨ber den
SnO2 Kornoberfla¨chen, ist die Barrierenho¨he entlang der SnO2/Pt Grenzfla¨che
inhomogen. Die mit XPS bestimmte Barrierenho¨he entspricht einer Mittelung
u¨ber den lateralen Messbereich (gestrichelte Pfeile), wodurch die ho¨heren Barrie-
ren an den Oberfla¨chen der SnO2 Ko¨rner sta¨rker gewichtet werden als die nied-
rigen an den Korngrenzen. Der Ladungstransport u¨ber die Grenzfla¨che wa¨hrend
der elektrischen Messungen erfolgt u¨ber den Pfad mit der niedrigsten Barriere
(dicker Pfeil).
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Wa¨hrend der Untersuchung der SnO2/Pt Grenzfla¨che mittels Photoemission wurde
eine starke Abha¨ngigkeit der Barrierenho¨he fu¨r Elektronen des SnO2/Pt Kontakts
vom chemischen Potential des Sauerstoffs gefunden. Das chemische Potential des
Sauerstoffs wird dabei durch den Sauerstoffdruck und die Temperatur vorgege-
ben. Bereits bei Temperaturen von ∼100℃, die fu¨r den Betrieb von SnO2/Pt
Gassensoren relevant sind, kann eine praktisch instantane reversible Oxidation
bzw. Reduktion der Grenzfla¨che erfolgen. Dies fu¨hrt zu einer starken Variation
der Barrierenho¨he von ∼0,5 eV (s. Abbildung 10.22). Als Ursache fu¨r die ver-
schiedenen Barrierenho¨hen wird die A¨nderung der Defektdichte, hier vermutlich
Sauerstoﬄeerstellen, die mit zunehmender Konzentration zu einer kompletten Re-
duktion des SnO2 zu Sn fu¨hren, an der Grenzfla¨che ausgemacht. Aufgrund des
inhomogenen Potentialverlaufs an der polykristallinen SnO2/Pt Grenzfla¨che hat
dieser Effekt jedoch keinen signifikanten Einfluss auf die elektrischen Kontaktei-
genschaften zwischen SnO2 und Pt. Selbst unter stark oxidierenden Bedingungen
liegt eine ohmsche Strom-Spannungs-Charakteristik vor. Als Ursache fu¨r die la-
terale Variation der Schottky-Barrierenho¨he wird eine inhomogene Verteilung der
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Defektdichte an der SnO2/Pt Grenzfla¨che aufgrund von Korngrenzen ausgemacht
(s. Abbildung 10.23). An Korngrenzen des SnO2 in Kontakt zu Pt liegt daher auch
bei einer oxidierten Grenzfla¨che ohne metallisches Sn eine hohe Anzahl an Defek-
ten vor, die in die Ladungsbilanz mit eingehen. Fu¨r einkristalline SnO2 Substrate
wa¨re demnach auch in den elektrischen Eigenschaften ein Einfluss der verschie-
denen Schottky-Barrierenho¨hen zu erwarten. Vorbereitungen fu¨r die Herstellung
verschiedener epitaktischer TCO-Schichten, mit denen derartige Effekte aufgekla¨rt
werden ko¨nnten, sind im Fachgebiet Oberfla¨chenforschung bereits im Gange.
Entgegen dem bisher vorwiegend verbreiteten Bild von Pt als chemischer Sensitizer
auf SnO2, werden mit den hier vorgestellten Untersuchungen der SnO2/Pt Grenz-
fla¨che deutliche Hinweise auf einen elektronischen Sensibilisierungs-Effekt gefun-
den. Die mit der reversiblen Redox-Reaktion der Grenzfla¨che verbundene A¨nderung
der Barrierenho¨he fu¨hrt zu einer starken Variation der Bandverbiegung im SnO2.
Diese hat eine deutliche A¨nderung der Ladungstra¨gerkonzentration innerhalb der
SnO2 Ko¨rner, und damit der elektrischen Leitfa¨higkeit, zur Folge. Besonders fu¨r
kleinkristalline mit Pt beladene poro¨se SnO2 Schichten, wie sie fu¨r kommerzielle
Gassensoren typischerweise verwendet werden, kann dies einen deutlichen Einfluss
auf den Bauteilwiderstand haben. Die verschiedenen Modifikationen der Grenz-
fla¨che ko¨nnen durch die Variation des chemischen Potentials des Sauerstoffs bei der
Detektion von reduzierenden (z.B. Kohlenwasserstoffe, H2) oder oxidierenden (z.B.
Sauerstoff) Gasen eingestellt werden. Der elektronische Sensibilisierungs-Effekt des
Pt auf SnO2, und die damit verbundenen Auswirkungen auf die elektronischen und
elektrischen Eigenschaften eines SnO2/Pt Sensors, sind in Abbildung 10.24 sche-
matisch dargestellt.
Der Einfluss von Oberfla¨chen-Adsorbaten auf SnO2, wie er fu¨r das klassische Modell
der chemischen Sensibilisierung angefu¨hrt wird, kann anhand der vorliegenden Mes-
sungen nicht ausgeschlossen werden, wenngleich die reversiblen Bindungsenergie-
verschiebungen der Substrat-Emissionen auch bei einer weitgehend geschlossenen
Pt Schicht auftraten. U¨ber die atomare Struktur der Pt Schicht kann anhand der
vorliegenden AFM Aufnahmen allerdings keine Aussage getroffen werden. Mo¨gli-
cherweise liegen atomar kleine Lo¨cher in der Pt Schicht vor, so dass ein direkter
Kontakt von SnO2 Substrat und Gasatmospha¨re nicht mit Sicherheit ausgeschlos-
sen werden kann.
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Abbildung 10.24.: Schematische Darstellung einer mit Pt (kleine, dunkle
Kreise) beladenen, poro¨sen SnO2 Sensor-Schicht. Zusa¨tzlich sind die Potential-
verla¨ufe an der Grenzfla¨che zwischen SnO2 und Pt-Partikeln (schraffierte Kreise)
gezeigt. Ein reduzierendes Gas, wie z.B. H2, in der Atmospha¨re des Sensors be-
wirkt eine niedrige Barrierenho¨he an der Grenzfla¨che und damit eine geringe
Bandverbiegung im SnO2. Im Falle eines oxidierenden Gases liegt eine hohe
Barriere mit einer starken Bandverbiegung vor. Die Breite der Raumladungszo-
ne W ist hier deutlich ho¨her als in der reduzierten Modifikation der Grenzfla¨che.
Dies hat einen starken Einfluss auf den Verlauf der Ladungstra¨gerkonzentrati-
on und damit der Leitfa¨higkeit in den SnO2 Ko¨rnern (integraler Effekt). Dieser
elektronische Sensibilisierungs-Effekt des Pt auf SnO2 kann deutlich zum ma-
kroskopischen elektrischen Verhalten des Sensors beitragen.

11. Zusammenfassung und Schlussfolgerungen
Das Material Zinnoxid stellt zusammen mit den transparenten Oxidhalbleitern In-
diumoxid und Zinkoxid die technologisch bedeutendsten TCOs dar. In praktisch
allen (opto)elektronischen Anwendungsgebieten wie Solarzellen, Leuchtdioden oder
Flachbildschirmen werden verschiedene Varianten (Dotierungen, Materialkombina-
tionen) dieser drei Vertreter der transparenten leitfa¨higen Oxide eingesetzt. Zinn-
oxid wird daru¨ber hinaus großtechnologisch fu¨r Wa¨rmeda¨mmschichten verwen-
det und ist das vorherrschende funktionelle Material in chemischen Gassensoren
(Taguchi-Sensoren).
Die Optimierung der elektronischen Eigenschaften von Zinnoxid, z.B. die Dotie-
rung, wurde in der Vergangenheit u¨berwiegend empirisch-pha¨nomenologisch betrie-
ben. Fu¨r viele moderne Anwendungen ist dieses Konzept der Material- und Bau-
teilentwicklung an seine Grenzen gestoßen, so dass mittlerweile ein fundamentales
Versta¨ndnis der Materialeigenschaften in den Vordergrund tritt. Ziel der Material-
wissenschaft, und auch im Fokus dieser Arbeit, ist daher das Finden fundamentaler
Zusammenha¨nge und Einflussgro¨ßen betreffend der Eigenschaften von Materiali-
en und das Aufzeigen von
”
Handlungsanweisungen“ fu¨r die Anwendung. Hierzu
stehen der Materialwissenschaft eine Vielzahl an Methoden zur Verfu¨gung, die in
komplementa¨ren Untersuchungen eingesetzt werden mu¨ssen.
Aus der Systematik der in dieser Arbeit durchgefu¨hrten komplementa¨ren Expe-
rimente zu Oberfla¨chen- und Volumeneigenschaften von Zinnoxid lassen sich eine
Reihe grundlegender Aussagen treffen, die zum Teil u¨ber den Kontext kathoden-
zersta¨ubter polykristalliner Zinnoxid-Schichten hinaus Gu¨ltigkeit besitzen sollten.
Die Effekte und Eigenschaften auf denen diese Schlussfolgerungen beruhen, wurden
in den vorangegangen Kapiteln detailliert beschrieben und bereits im Zusammen-
hang diskutiert. Im Folgenden sollen die wichtigsten Erkenntnisse dieser Arbeit
noch einmal kurz zusammen gefasst und bewertet werden.
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Defektchemie von SnO2 und SnO2:Sb
Die Defektstruktur von undotiertem SnO2 ist vergleichsweise gut bekannt, wa¨h-
rend dies fu¨r dotiertes SnO2, besonders im Hinblick auf die Dotierung begrenzende
intrinsische Kompensationsmechanismen, nicht der Fall ist.
Die Defektchemie undotierter und Sb-dotierter SnO2 Schichten wurde mit Hilfe
von volumenempfindlichen Leitfa¨higkeits- und optischen Transmissionsmessungen
untersucht. Eine Variation der elektronischen Eigenschaften wurde dabei durch die
Zugabe von Sauerstoff zum Prozessgas wa¨hrend der Herstellung der Schichten u¨ber
Magnetron-Kathodenzersta¨ubung erzielt. Die dabei beobachtete starke Abha¨ngig-
keit der Ladungstra¨gerkonzentration undotierter SnO2 Schichten la¨sst sich durch
den bekannten Sauerstoﬄeerstellen-Mechanismus beschreiben. Die Konzentration
an Sauerstoﬄeerstellen (intrinsische Donatoren) in undotiertem SnO2 wird dabei
durch das chemische Sauertoffpotential (Sauerstoffdruck und Temperatur) wa¨hrend
der Herstellung vorgegeben.
Im Gegensatz zu undotiertem SnO2 wird fu¨r Sb-dotiertes SnO2 praktisch keine
Beeinflussung der Volumen-Dotierung durch Zugabe von Sauerstoff zum Prozess-
gas beobachtet. Fu¨r dieses Material ist die Ladungstra¨gerkonzentration durch die
Anzahl elektronisch aktiver Sb-Donatoren, vorgegeben. Eine Kompensation der
extrinsischen Donatoren durch intrinsische Akzeptor-Defekte (Zinnleerstellen oder
Sauerstoff auf Zwischengitterpla¨tzen), sog.
”
Killer-Defekte“, wie sie fu¨r hohe che-
mische Potentiale des Sauerstoffs fu¨r hochdotierte ZnO:Al bzw. ITO Schichten
beobachtet werden, tritt hier nicht auf. Die trotzdem vergleichsweise geringen elek-
trischen Leitfa¨higkeiten der SnO2:Sb Schichten werden auf eine teilweise Kompen-
sation von Sb5+ Donatorzusta¨nden durch Sb3+ Akzeptorzusta¨nde zuru¨ckgefu¨hrt.
Die
”
robuste“ Defektstruktur von dotiertem SnO2 wurde auch wa¨hrend elektri-
scher Relaxationsmessungen bei Normaldruck festgestellt. Allerdings wurde hierbei
eine schwache Sauerstoffdruckabha¨ngigkeit der Ladungstra¨gerkonzentration beob-
achtet. Die Kinetik dieses Prozesses spricht fu¨r einen Sauerstoﬄeerstellenmecha-
nismus.
Die bezu¨glich der Defektstruktur von SnO2 und SnO2:Sb getroffenen Beobachtun-
gen stehen daru¨ber hinaus in guter U¨bereinstimmung mit in der Literatur verfu¨gba-
ren theoretischen Arbeiten.
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Ferminiveau und Oberfla¨chenpotentiale
Erstmals wurden undotierte und Sn-dotierte SnO2 Schichten, die mittels Mag-
netron-Kathodenzersta¨ubung abgeschieden wurden, in situ mittels Photoemission
analysiert. Die Oberfla¨chenpotentiale wurden dabei durch die Zugabe von Sauer-
stoff zum Prozessgas wa¨hrend der Herstellung der Schichten beeinflusst.
Fu¨r die Lage des Ferminiveaus an der Oberfla¨che werden sowohl fu¨r SnO2 als
auch SnO2:Sb, im Gegensatz zu ZnO (ZnO:Al) oder In2O3 (ITO), relativ geringe
A¨nderungen in der Lage des Ferminiveaus beobachtet, wobei die dotierten Schich-
ten durchweg ho¨here Werte aufweisen als die undotierten. Durch den Vergleich
mit volumenempfindlichen Leitfa¨higkeits- und optischen Transmissionsmessungen
wird auf eine Bandverbiegung an oxidierten Oberfla¨chen von SnO2:Sb Schichten
geschlossen. Reduzierte SnO2 und SnO2:Sb zeigen demnach keine Bandverbiegung.
Im Falle von undotierten SnO2 Schichten mit oxidierter Oberfla¨che ist dieser Sach-
verhalt aufgrund der a¨ußerst geringen elektrischen Leitfa¨higkeit der Proben nicht
eindeutig zu kla¨ren.
Im Gegensatz zu den A¨nderungen der Lage des Ferminiveaus an der Oberfla¨che
wird ein starker Effekt auf die Austrittsarbeit festgestellt. Dies wird auf eine A¨nde-
rung der Oberfla¨chenterminierung der SnO2 Oberfla¨chen zuru¨ckgefu¨hrt. Entspre-
chend a¨ndert sich das Ionisationspotential der Schichten. Die verschiedenen Ober-
fla¨chenterminierungen sind eng mit den beiden formalen Oxidationsstufen des Sn
(+II und +IV) verknu¨pft. Dies war fu¨r Einkristalloberfla¨chen zwar bekannt, wurde
jedoch fu¨r polykristalline SnO2 Oberfla¨chen noch nicht nachgewiesen.
Durch die in situ Pra¨paration und Charakterisierung ko¨nnen erstmals absolute
Werte fu¨r die Oberfla¨chenpotentiale von in der Anwendung relevanten polykris-
tallinen SnO2 (SnO2:Sb) Schichten angegeben und, unter Ru¨ckgriff auf die be-
reits verfu¨gbaren Daten zu ZnO (ZnO:Al) und In2O3 (ITO), verglichen werden.
In Abbildung 11.1 sind die fu¨r die drei
”
Basis-TCOs“ abfahrbaren
”
Spielra¨ume“
der Oberfla¨chenpotentiale nebeneinander gezeigt. Diese ko¨nnen z.B. als wichti-
ge Entscheidungshilfen bei der Auswahl von Elektrodenmaterialien in organischen
Leuchtdioden und deren Prozessierung dienen.
Einfluss der Oberfla¨chenenergien
Neben der A¨nderung der Oberfla¨chenterminierung beeinflusst eine Variation des
Sauerstoffdrucks wa¨hrend der Herstellung auch die kristallographische Vorzugsori-
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Abbildung 11.1.: Austrittsarbeit der ”Basis-TCOs“ gegen Ferminiveau-
Position an der Oberfla¨che. Die Linien zeigen jeweils den Verlauf fu¨r ein kon-
stantes Ionisationspotential IP an. Die Sterne zeigen die gro¨ßte Austrittsarbeit
an, die fu¨r die ho¨chste (bisher) gemessene Dotierung zu erwarten ist (s. auch
[206, 346]).
entierung (Textur) von SnO2 Schichten. Erkla¨rt wird dieses Verhalten durch die
ausgepra¨gte Abha¨ngigkeit der Oberfla¨chenenergien der verschiedenen SnO2 Ober-
fla¨chen vom chemischen Potential des Sauerstoffs, das von außen u¨ber die Tempe-
ratur und den Sauerstoffdruck (Sauerstoffanteil im Prozessgas) eingestellt werden
kann.
Dieser Effekt kann z.B. ausgenutzt werden, um das Aufwachsverhalten von Adsor-
batschichten auf SnO2 zu beeinflussen. Ein anwendungsrelevantes Beispiel, bei dem
hochdotierte SnO2 Du¨nnschichten als Frontkontakt zum Einsatz kommen, ist die
CdTe-Du¨nnschichtsolarzelle, bei der Einbußen im Wirkungsgrad durch das Vor-
liegen von kleinen Lo¨chern (pinholes) in der CdS-Pufferschicht/CdTe-Absorber-
schicht-Sequenz auftreten (Kurzschluss zwischen Front- und Ru¨ckkontakt). Ab-
ha¨ngig von der Vorzugsorientierung des verwendeten Substrats wird ein unter-
schiedliches Aufwachsen der CdS-Pufferschicht und des CdTe-Absorbers beobach-
tet [246–248]. Die Dichte an pinholes ko¨nnte eventuell durch die geeignete Wahl
der Textur des verwendeten Du¨nnschicht-Substrats verringert und die Effizienz der
Solarzelle gesteigert werden. Ein weiteres Beispiel ist die Kontrolle des Oberfla¨chen-
dipols von Materialien mit polaren Oberfla¨chen wie ZnO.
Das Konzept der Oberfla¨chenenergie-kontrollierten Einstellung der Textur von
Du¨nnschichten sollte sich auch auf andere Materialien und Herstellungsverfahren
u¨bertragen lassen.
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Sauerstoffaustausch
Der Sauerstoffaustausch zwischen der Gasphase und SnO2 Schichten wurde mit
Hilfe von komplementa¨ren Hochdruck-PES und elektrischen Relaxationsmessun-
gen untersucht. Hierbei wurden die Terminierung der Oberfla¨che und die Dotie-
rung des Oxids, d.h. die Ferminiveau-Position an der Oberfla¨che, als maßgebliche
Einflussfaktoren gefunden.
Der Wechsel der Oberfla¨che von der reduzierten Terminierung (vorwiegend Sn2+)
zur oxidierten, sto¨chiometrischen Terminierung (vorwiegend Sn4+) wurde bereits
durch den starken Anstieg des Ionisationspotentials von ∼1 eV festgestellt. Die
dissoziative Adsorption von Sauerstoff, ein wesentlicher Teilschritt des Sauerstoff-
austauschs, ist an der reduzierten SnO2 Oberfla¨che leicht mo¨glich. Im Gegensatz
hierzu kann Sauerstoff an der oxidierten Terminierung der SnO2 Oberfla¨che kaum
dissoziativ adsorbieren. Dieses Ergebnis war bereits bekannt und wird durch zahl-
reiche theoretische und praktische Arbeiten gestu¨tzt.
Wa¨hrend das unterschiedliche Adsorptionsverhalten gut durch den Oxidationszu-
stand der SnO2 Oberfla¨chen beschrieben werden kann, erkla¨rt dieses Modell jedoch
nicht, warum der Sauerstoff an der Oberfla¨che nicht an das Volumen des SnO2 wei-
ter gegeben wird, selbst wenn bei extrem reduzierenden Bedingungen wa¨hrend der
Herstellung eine hohe Dichte an Sauerstoﬄeerstellen vorliegt. Daru¨ber hinaus ist
der Sauerstoffaustausch fu¨r SnO2:Sb auch fu¨r die oxidierte Oberfla¨chenterminie-
rung mo¨glich. Zur Erkla¨rung dieses Sachverhalts wurde ein Modell vorgeschlagen,
das die Ferminiveau-abha¨ngige Bildungsenthalpie von Sauerstoﬄeerstellen an der
Oberfla¨che und im Volumen zur Grundlage hat. Fu¨r hohe Lagen des Ferminiveaus,
wie sie fu¨r Sb-dotiertes SnO2 praktisch immer vorliegen, ist die Bildungsenthalpie
einer Sauerstoﬄeerstelle im Volumen gegenu¨ber der Oberfla¨che erho¨ht, wodurch
der Transport von Sauerstoff von der Oberfla¨che weg ins Volumen mo¨glich ist.
Demgegenu¨ber sind fu¨r niedrige Ferminiveau-Positionen, wie in oxidiertem, undo-
tiertem SnO2, Sauerstoﬄeerstellen an der Oberfla¨che energetisch gu¨nstiger als im
Volumen. Dies fu¨hrt zu einer Blockierung des Sauerstoffaustauschs durch die oxi-
dierte Oberfla¨che, da der Sauerstoff nicht an das Volumen weiter gegeben wird, und
so keine neuen Sauerstoﬄeerstellen an der Oberfla¨che gebildet werden ko¨nnen, die
essentiell fu¨r die dissoziative Adsorption von Sauerstoff aus der Gasphase sind.
Durch die Oberfla¨chenmodifikation von undotiertem SnO2 mit einer ∼1 nm du¨nnen
Schicht In2O3 konnte der Sauerstoffaustausch mit der Gasphase ”
eingeschaltet“
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werden. Im Gegensatz zu SnO2 zeigt In2O3 auch unter stark oxidierenden Bedin-
gungen praktisch immer eine vorwiegend metallische Terminierung der Oberfla¨che.
Durch die Beschichtung des SnO2 mit In2O3 ko¨nnen daher die zuvor genannten, den
Sauerstoffaustausch begrenzenden Mechanismen umgangen werden. Die defektche-
mischen Untersuchungen des SnO2 mittels elektrischer Relaxationsmessungen bei
vergleichsweise moderaten Temperaturen wurden nur so mo¨glich.
Die in dieser Arbeit beschriebenen Beobachtungen liefern fundamental neue Er-
kenntnisse und experimentelle Zuga¨nge zum Sauerstoffaustausch an Oxidober-
fla¨chen, deren Bedeutung vermutlich weit u¨ber die untersuchte Materialklasse hin-
aus gehen. Die detaillierten Erkenntnisse sind nur u¨ber die Kombination der Ober-
fla¨chenuntersuchungen und der Untersuchungen zur Defektchemie zuga¨nglich.
Es ist zu erwarten, dass die Erkenntnisse bezu¨glich der Mechanismen zum Sauer-
stoffaustausch entscheidende Hinweise u¨ber die Auswirkungen verschiedener Pro-
zessierungsschritte bei der Herstellung von TCO Schichten liefern. Daru¨ber hin-
aus bieten sie wichtige Erkenntnisse zur prinzipiellen Funktionsweise verschiede-
ner Gassensoren, die Ru¨ckwirkungen auf das Sensordesign haben ko¨nnen. Auch
fu¨r andere Anwendungen wie Brennstoffzellen und Sauerstoffmembranen ist der
Sauerstoffaustausch von großer Bedeutung. Die in dieser Arbeit bereits erzielten
Ergebnisse lassen hoffen, dass u¨ber aufbauende systematische Untersuchungen der
Zusammenha¨nge zwischen Oberfla¨cheneigenschaften und Sauerstoffaustausch sich
weitreichende Erkenntnisse zu diesem bisher wenig verstandenen und technologisch
bedeutsamen Pha¨nomen gewinnen lassen.
Pt auf SnO2
Pt ist ein vielfach verwendetes Kontaktmaterial fu¨r Oxide. Die SnO2/Pt Grenz-
fla¨che ist insbesondere in SnO2 basierten Gassensoren (Taguchi-Sensoren) von Be-
deutung. Durch Temperexperimente der SnO2/Pt Grenzfla¨che unter oxidierenden
und reduzierenden Bedingungen wurde eine reversible A¨nderung der Schottky-
Barrierenho¨he festgestellt. Die reversible Oxidation und Reduktion des SnO2 an
der Grenzfla¨che kann bereits bei einer Temperatur von 100℃ ablaufen. Bei der
Reduktion wird dabei die Bildung von metallischem Sn an der Grenzfla¨che beob-
achtet. Eine Oxidation des metallischen Pt auf der SnO2 Oberfla¨che wird nicht
festgestellt.
Die beobachtete Bildung von metallischem Sn ist aus thermodynamischer Sicht
nicht zu erwarten. Zur Erkla¨rung dieses Sachverhalts wurde daher ein Modell vor-
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geschlagen, das auf der wesentlich ho¨heren Lo¨slichkeit von Wasserstoff gegenu¨ber
Sauerstoff (beide vorhanden im Restgas der Ultrahochvakuum-Kammer) basiert.
Die deutlich ho¨here Lo¨slichkeit von Wasserstoff ko¨nnte den effektiven Sauerstoff-
druck an der SnO2/Pt Grenzfla¨che derart herabsetzen, dass die Stabilita¨t von SnO2
bzw. SnO unterschritten und metallisches Sn gebildet wird. Analoge Ergebnisse
existieren auch fu¨r die PZT/Pt Grenzfla¨che [306].
Die mittels Photoelektronenspektroskopie bestimmte Schottky-Barriere hat keinen
Einfluss auf die elektrischen Kontakteigenschaften der polykristallinen SnO2/Pt
Grenzfla¨che. Diese Diskrepanz wird durch einen inhomogenen Potentialverlauf ent-
lang der Grenzfla¨che erkla¨rt. Durch eine ho¨here Defektdichte an Korngrenzen ko¨nn-
te die Barriere dort fu¨r den Ladungstra¨gertransport niedriger sein, wa¨hrend die
PES u¨ber große Bereiche des Kontakts mittelt.
Die A¨nderung der Barrierenho¨he kann jedoch einen starken Einfluss auf den elek-
trischen Widerstand Pt-sensibilisierter SnO2 Gassensoren haben. In der Literatur
wird Pt bisher als klassischer chemischer Sensitizer verstanden. Im Rahmen dieser
Arbeit wurden deutliche Hinweis auf einen elektronischen Sensibilisierungseffekt
von Pt auf SnO2 gefunden. Durch die reversible A¨nderung der Barrierenho¨he am
SnO2/Pt Kontakt a¨ndert sich der Bandverlauf und damit die Ladungstra¨gerkon-
zentration in den SnO2 Ko¨rnern, sowie der Ladungstra¨gertransport zwischen den
Ko¨rnern. Je nach Gro¨ße der SnO2 Ko¨rner im Vergleich zur Debye-La¨nge der Elek-
tronen sind beide Effekte unterschiedlich stark ausgepra¨gt.
Ausblick
Die in dieser Arbeit an SnO2 und SnO2:Sb Du¨nnschichten gewonnenen Erkennt-
nisse bieten einen guten Ansatzpunkt fu¨r weitere systematische Untersuchungen
im Hinblick auf das Zusammenspiel von Oberfla¨chen- und Volumeneigenschaften,
die sich auch auf andere Materialsysteme erweitern lassen. Im Rahmen dieser Ar-
beit konnten diesbezu¨glich bereits einige, teils quantitative, systematische Einfluss-
gro¨ßen herausgearbeitet werden.
Im Hinblick auf das Materialsystem SnO2 wa¨re die erfolgreiche Dotierung glat-
ter kathodenzersta¨ubter Schichten eine vielversprechende Zielsetzung. Hierzu wa¨re
eine enge Zusammenarbeit zwischen experimenteller und theoretischer Forschung
sinnvoll. In diesem Zusammenhang ko¨nnten alternative Flour-Quellen zur Her-
stellung hochdotierter SnO2 Schichten u¨ber die Magnetron-Kathodenzersta¨ubung
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untersucht werden. Auch alternative Dotierstoffe ko¨nnten in diesem Zusammen-
hang von Interesse sein. Hierzu besteht noch Bedarf am Versta¨ndnis bezu¨glich
der fundamentalen Dotier- und Kompensationsmechanismen in SnO2. Vorla¨ufige
theoretische Untersuchungen deuten darauf hin, dass sich SnO2 aufgrund seiner
robusten Defektstruktur mo¨glicherweise sogar ho¨her dotieren lassen sollte als z.B.
ZnO oder In2O3.
Daru¨ber hinaus geniest ein genaueres Versta¨ndnis des Sauerstoffaustauschs ho¨chste
Bedeutung. Fu¨r die Untersuchung dieses bisher wenig verstandenen und techno-
logisch hoch bedeutenden Pha¨nomens bieten transparente leitfa¨hige Oxide ideale
Voraussetzungen, da durch ihre Leitfa¨higkeit detaillierte Untersuchungen zur elek-
tronischen Struktur mo¨glich sind und mittlerweile extensive Datensa¨tze existieren.
Im Hinblick auf den Sauerstoffaustausch, aber auch andere in dieser Arbeit be-
troffenen Effekte, wa¨re die Erweiterung der existierenden Untersuchungen an po-
lykristallinen Schichten auf amorphe und einkristalline Systeme von Vorteil. So
gewinnen amorphe Oxide immer mehr an Bedeutung in der Anwendung in Feld-
effekttransistoren und organischen Leuchtdioden. Dabei sind die Oberfla¨chen- und
Grenzfla¨cheneigenschaften, die absolut entscheidend fu¨r die Funktion der genann-
ten Bauteile sind, bisher praktisch unbekannt. Ebenso ist die
”
Defektstruktur“ von
amorphen Oxidsystemen bisher nicht verstanden. Einkristalline Systeme bo¨ten die
Mo¨glichkeit, den Einfluss verschiedener Oberfla¨chenorientierungen zu beleuchten.
Dadurch wa¨re auch ein detaillierter Abgleich mit der Theorie mo¨glich. Ein An-
satzpunkt hierfu¨r wa¨re die Herstellung epitaktischer SnO2 Schichten. Wie bereits
angedeutet sollten die hier vorgeschlagenen Untersuchungen jedoch nicht nur auf
das Materialsystem SnO2 begrenzt werden.
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